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Introduction générale

Au cours des trois dernieres décennies, la course aux économies d’énergie et aux
limitations d’émission de gaz polluants présente un enjeu croissant pour les constructeurs
d’automobiles et les équipementiers proposant des matériaux légers (a base de polymeére).
Cependant, les normes de sécurité qui deviennent de plus en plus sévéres pour mieux assurer
la protection des automobilistes mais aussi des piétons lors d’un accident, représentent aussi

un challenge majeur.

Les matériaux composites constitués de plusieurs matériaux aux caractéristiques
complémentaires sont souvent de bons candidats pour répondre aux exigences de ces normes
drastiques, grace a leur faible densité, leurs propriétés mécaniques améliorées et surtout leurs
capacités avantageuses en termes d’absorption d’énergie lors d’impacts. En outre, les
matériaux composites a matrice thermoplastique renforcée de fibres continues ou
discontinues sont actuellement utilisés pour plusieurs applications automobiles structurelles

ou semi-structurelles a géométrie complexe intégrant plusieurs fonctionnalités.

Afin de garantir une bonne tenue a I'absorption d’énergie lors d’un crash, les structures
en composites doivent aussi répondre au compromis rigidité-dissipation. En effet, elles
doivent assurer une déformation suffisante de sorte a absorber le maximum d’énergie tout
en conservant des propriétés élastiques suffisantes. Cependant, lors d’un choc, les
équipements automobiles ne restent pas forcément en parfait état comme a la sortie de
'usine. En effet, les matériaux sont exposés a un environnement pouvant produire une
dégradation physico-chimique progressive (notamment I'oxydation pour les absorbeurs de
chocs proches du bloc moteur) diminuant par conséquent leurs performances initiales. Par
ailleurs, les différentes pieces composites en service sont souvent soumises a des
températures élevées et des contraintes bien au-dessus de leurs limites élastiques. Les
mécanismes d’endommagement et de rupture subis par les matériaux composites sont variés
et complexes et ont fait I'objet de nombreuses études de recherche durant les cing derniéeres
décennies. Ainsi, on identifie clairement deux modes de défaillances des pieces composites en
service : I'endommagement et le vieillissement. C'est pourquoi il est primordial de bien cerner
I'influence du vieillissement sur les propriétés dynamiques des matériaux afin d’assurer une

meilleure conception et la durabilité des piéces de structure.
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Par ailleurs, au fur et a mesure que le volume mondial d’utilisation des matériaux
composites augmente (en Europe environ 1 million de tonnes de composites sont fabriqués
chaque année), les déchets issus des procédés de fabrication ou des produits en fin de vie
augmentent considérablement. Du point de vue environnemental et économique, cela a
soulevé une prise de conscience de la nécessité de les recycler et de les transformer en une
ressource valorisable. D’autre part, en raison de leur composition complexe (fibres, matrice
et charges), les composites sont naturellement difficiles a recycler entierement. C'est la raison
pour laquelle, dans de nombreux cas, seules les fibres peuvent étre récupérées lors du
processus de recyclage. Plusieurs méthodes pour éliminer la résine et récupérer des fibres
vierges provenant de déchets composites ont été développées. Parmi ces techniques, le

procédé de pyrolyse est la technique la plus répandue en raison de son efficacité.

D’un point de vue économique et au vu des propriétés mécaniques des produits
obtenus, le recyclage des fibres de carbone est particulierement intéressant. En effet, les
fibres de verre qui représentent plus de 90% des renforts des composites dans le monde, sont
fortement dégradées apres pyrolyse: leurs propriétés chutent de 70% alors que celles des
fibres de carbone ne perdent pas plus de 10%. De plus, I'énergie requise pour produire des
fibres de carbone recyclées représente seulement 5 a 10% de |'énergie nécessaire pour

fabriquer des fibres vierges, ce qui explique leurs prix intéressants.

Par ailleurs, le recyclage des véhicules hors d'usage (VHU) est devenu aujourd'hui
insuffisant au regard de la loi. Une nouvelle réglementation contraint un peu plus les
constructeurs automobiles a atteindre les objectifs européens qui imposent de recycler 95%
de la masse d'un véhicule. De ce fait, ces derniers doivent réfléchir au recyclage de leurs piéces
des leur conception. Dans ce cadre, de nouveaux procédés ont été développés afin de recycler

les matrices polymeéres des composites.

Ce travail de thése s’inscrit donc dans cette problématique. Il concerne I'étude et la
modélisation du comportement mécanique en dynamique rapide et du vieillissement
thermique (oxydation) d’'un nouveau matériau composite totalement issu du recyclage. En
particulier on s’attachera a montrer I'existence d’une relation entre le vieillissement et

I’endommagement local a travers I'établissement de critéres quantitatifs.

10



Les questions posées dans cette these seront donc les suivantes :

- Dans quelle mesure le vieillissement d’un matériau composite totalement issu
du recyclage affecte-t-il son comportement mécanique sous sollicitation quasi-
statique et dynamique ?

- Quels sont les phénomenes de thermo-oxydation ?

- Comment peuvent-ils étre décrits et modélisés ?

- Comment influent-ils sur les phénomenes d’endommagement a ['échelle
locale ?

- Est-on capable d’établir une loi d’endommagement dépendante de I'évolution

de I'état physico-chimique lors du vieillissement ?

Les matériaux utilisés dans cette étude sont des composites élaborés par injection et
destinés a des applications automobiles de type crash. Il s’agit de quatre combinaisons entre
deux matrices thermoplastiques : un blend a base de Polypropyléne/Polyéthyléne issu du
recyclage, utilisé dans la Peugeot 208, et un polypropyléne standard équivalent et deux
gammes de fibres courtes de carbone obtenues par pyrolyse. Les matrices sont fournies par
notre partenaire industriel PLASTIC OMNIUM Auto Extérieur Services (PO) et les fibres par
notre deuxiéme partenaire industriel PROCOTEX. Les matériaux développés dans le cadre de
cette these sont pressentis pour des applications de type absorbeur de chocs situé entre le
chassis et le pare-chocs du véhicule. Cette piece permet d’absorber de I'énergie dans le cas
d’un choc frontal de petite ou de grande vitesse contrairement au parechoc qui est une piece

rigide esthétique et destinée qu’a I'absorption de petits chocs.

Absorbeurs de chocs

Lors des phases de conception et de développement d’'une structure a base de
composites thermoplastiques a fibres courtes, soumise a des sollicitations dynamiques, il est

tout d’abord nécessaire de caractériser expérimentalement le comportement mécanique de
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ces composites soumis a des chargements rapides. En effet, afin d’étre représentatif des
différents types de collisions routieres, une plage de vitesses de sollicitation comprise entre
1073 s? (quasi-statique) et 100 s est définie. Or, lors d’un chargement dynamique, plusieurs
phénoménes transitoires de type inertiel et de propagation d’ondes surviennent au sein du
composite avant d’atteindre un équilibre. Ces effets rendent la maitrise et I'analyse des essais
de caractérisation du comportement mécanique dynamique difficiles. Il est donc primordial
de les atténuer et de limiter la durée de cette phase transitoire. Dans ce cadre, une

méthodologie d’optimisation des essais dynamiques est mise en ceuvre.

La teneur en fibres, leurs longueurs et leur distribution spatiale ainsi que le type de
matrice utilisée conditionnent la capacité d’absorption d’énergie des matériaux composites
lors d’une collision. De plus, les mécanismes locaux a I'origine de I'absorption d’énergie des
matériaux composites se différencient de ceux des matériaux métalliques. En effet, la
microfissuration de la matrice et la décohésion aux interfaces fibre/matrice sont souvent les
différents mécanismes d’endommagement moteurs de la déformation des composites. Leurs
seuils et leurs cinétiques sont par ailleurs affectés par la dégradation due au vieillissement
thermique. Dans ce cadre, il est nécessaire de maitriser |'évolution des concentrations des
produits d’oxydation lors d’une exposition thermique prolongée. Les mécanismes d’oxydation
développés au sein des matériaux de I'étude devront donc étre clairement identifiés et feront
I'objet d’'une modélisation cinétique. Cette derniéere sera couplée a I'analyse quantitative des
phénomeénes d’endommagement se produisant lors de la mise en sollicitation du matériau

composite recyclé a différents stades d’oxydation.

Les résultats d’une telle démarche constitueront, a terme, les ingrédients nécessaires
a une conception optimale et a la maitrise de la durabilité des propriétés dynamiques des

structures en composite.

Ce travail entre dans le cadre d’une collaboration avec PLASTIC OMNIUM et PROCOTEX
et a été réalisé dans sa globalité au sein du laboratoire PIMM du campus Arts et Métiers Paris-

Tech de Paris.

Le présent manuscrit se compose de 5 chapitres :
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Le chapitre 1 est consacré a un état de l'art qui traite dans un premier temps de
I'importance du recyclage des matériaux composites de nos jours et qui présente les
différentes techniques existantes. Ensuite, on s’intéresse aux composites
thermoplastiques, notamment leurs procédés d’élaboration et leurs effets sur la structure
microscopique. Dans un troisieme temps, les effets des vitesses de déformations sur le
comportement mécanique des matériaux composites ainsi que les mécanismes
d’endommagement qui rentrent en jeu seront présentés. La derniere partie de ce chapitre
sera dédiée aux effets du vieillissement thermo-oxydant aux différentes échelles et aux
méthodes de modélisation cinétique existantes.

Le chapitre 2 décrira les matériaux d’étude et les différentes techniques expérimentales
permettant de caractériser leurs comportements mécaniques a différentes vitesses de
sollicitation et I’évolution de leurs propriétés physico-chimiques lors du vieillissement
thermique.

Le chapitre 3 présente dans une premiere partie la méthodologie d’optimisation
numérique des essais de traction dynamiques. Dans une seconde partie, on présente les
résultats de I'étude de l'influence de la vitesse de déformation sur le comportement
dynamique des matériaux composites étudiés. Une analyse aux deux échelles
macroscopique et microscopique est proposée. Dans une troisieme partie, la réponse du
comportement mécanique globale sous différentes vitesses de sollicitons est modélisée
grace au modele DSGZ auquel plusieurs modifications sont apportées afin de pouvoir mieux
prédire le comportement mécanique du composite.

Le chapitre 4 a pour objectif I'étude des effets du vieillissement thermo-oxydant de la
matrice recyclée et de son composite RPP-CF180 aux échelles moléculaire et
macromoléculaire. De plus, on s’intéresse a la modélisation cinétique du vieillissement : un
modeéle cinétique est établi tout en tenant compte de la présence des antioxydants au sein
des deux matériaux. Ce modele est validé a partir des résultats expérimentaux qui
permettent a leur tour de déterminer les paramétres cinétiques par méthode inverse.

Le chapitre 5 est centré sur I'étude de I'effet du vieillissement thermo-oxydant sur les
propriétés mécaniques des deux matériaux aux deux échelles macroscopique et
microscopique : d’une part, I'influence de I'oxydation sur le comportement macroscopique
sera étudiée a différentes vitesses de sollicitation (quasi-statique et dynamique) et d’autre

part, des essais in-situ sous MEB permettront de qualifier et quantifier les mécanismes de
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dégradation dus a I'exposition du composite RPP-CF180 dans les étuves ainsi que les
mécanismes d’endommagement sous charge. Cette étude permet de montrer I'existence
d’un lien direct entre la thermo-oxydation et les mécanismes d’endommagement traduit a

travers la proposition d’une loi d’endommagement couplée.
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Chapitre 1 : Etude bibliographique
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1. Procédés de recyclage
Les technologies de recyclage des composites renforcés par des fibres de carbone (CFRP)
se décompose en deux grandes familles : le recyclage mécanique et la récupération de fibres

comme décrit dans la Figure 1 [1].

(a) (b)

[ Déchets de CFRP ] [ Déchets de CFRP ]
Dechiquetage / PerIy.se Produits de
concassage / broyage Oxydation .
chimique matrices

[ Fragments fibreux ] [ Poudre de CFRP ] [ CF recyclées }
Reproductlgn Nouvelle Reproductlf)n Nouvelle Reproductlpn
du composite . du composite . du composite
matrice matrice

[ Matériau renforcé ] [ Matériau chargé ] [ CFRP recyclé ]

Figure 1. Différentes technologies de recyclages des CFRP
(a) recyclage mécanique (b) récupération des fibres [1]

1.1. Recyclage mécanique

Le recyclage mécanique consiste a détruire le composite a recycler par déchiquetage,
concassage, broyage, ou un autre procédé mécanique similaire. Les morceaux obtenus
peuvent ensuite étre séparés par tamisage en produits poudre (riches en résine) et produits
fibreux (riches en fibres) [1] et [2]. Les applications typiques pour les composites
mécaniquement recyclés comprennent leur réincorporation dans de nouveaux composites
(en tant que charge ou de renforcement) et leurs utilisations dans l'industrie de la construction
(par exemple comme charges pour les bois artificiels ou |'asphalte, ou comme sources-
minérale pour le ciment [3]). Cependant, ces produits représentent des applications de faible

valeur. Le recyclage mécanique est donc principalement utilisé pour les polyméres renforcés
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en fibres de verre (GFRP), bien que des applications aux CFRP thermoplastiques et
thermodurcissables peuvent étre trouvées [4] [5] et [6]. Par conséquent, le recyclage
mécanique ne récupere pas les fibres individuellement et les performances mécaniques du

matériau recyclé sont évaluées a I'échelle du composite.

1.2. Récupération des fibres
La récupération des fibres consiste a regagner les fibres des composites en employant
un processus thermique ou chimique agressif dans le but de décomposer la matrice et libérer
les fibres. De plus I'énergie et/ou les molécules de la matrice peuvent étre récupérées. Ce
processus est particulierement bien adapté aux fibres de carbone (CF) vu leur haute stabilité
thermique et chimique [1]. En outre, les fibres de carbone récupérées se caractérisent par
d’excellentes propriétés mécaniques et ne sont pas dégradées en comparaison aux fibres

vierges.

1.2.1. Pyrolyse

La pyrolyse, qui consiste en la décomposition thermique des molécules organiques
dans une atmosphére inerte (par exemple N2), est I'un des procédés de recyclage les plus
répandus pour les CFRP. Pendant la pyrolyse, le CFRP est chauffé a 450 °C puis a 700 °C en
absence (presque) d'oxygene; la matrice polymeére est volatilisée en des molécules de plus
faible poids, tandis que les CF demeurent inertes et sont finalement récupérées [7] et [8]. Le
procédé est schématisé par la Figure 2. Les avantages et les inconvénients de la pyrolyse sont
résumés, un peu plus loin, dans le Tableau 1.

Combustible gases
to heat reactor

Reactor
Gases

Scra =+ Condenser
P o—1 AAMH
composites I 450°C 700"
- \J
Solid and liquid
hydrocarbon products

Recovered
fibers

Figure 2. Processus de la pyrolyse [9]
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1.2.2. Oxydation dans le lit fluidisé (FBP)
L'oxydation dans le lit fluidisé est un autre processus thermique pour le recyclage des
CFRP. Il consiste a la combustion de la matrice polymeéere dans un flux chaud et riche en
oxygene (par exemple I'air) a 450° C jusqu’a 550°C. Le FBP a été développé et mis en ceuvre
par Pickering et al. [10] a I'Université de Nottingham.

Fluidised Bed Process

Clean flue gas

I'-@ ' Scrap FRP
Afterbumer -

Induced
Draught
Fan

Air Preheating Elements Air distributor
s \ T plate
|r na—/ lz‘\_/"\,ﬂ’\‘J l/\\/ \/ \'I
— p— ——————

Figure 3. Processus du lit fluidisé.

Au cours du recyclage, les débris de CFRP (réduits en fragments d'environ 25 mm de large)
sont introduits dans un lit de silice sur un treillis métallique. En passant a travers le lit, le flux
d'air chaud décompose la résine et par conséquent les molécules oxydées et les filaments de
fibres sont emportés au sein du flux d'air, tandis que les composants métalliques les plus
lourds s’enfoncent dans le lit. Cette séparation naturelle rend le FBP particulierement adapté
pour les composants en fin de vie (EOL) contaminés. Les fibres sont séparées du courant d'air
dans un cyclone, et la résine est compléetement oxydée dans une chambre de postcombustion

comme décrit dans la Figure 3.

1.3. Recyclage chimique
Les méthodes chimiques pour le recyclage des CFRP sont basées sur un réactif moyen,
par exemple solutions catalytiques [11], de l'alcool benzylique [12], et les fluides
supercritiques [13] et [14], sous une basse température (typiquement <350°C). La résine
polymeére est décomposée en des oligoméres relativement grandes, tandis que les fibres de

carbone demeurent inertes et sont ensuite collectées [15].
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Processus

Avantages

Inconvenants

-Récupération des fibres et de la

-Dégradation significative des

résine propriétés mécaniques
Recyclage e . . . N
mécanique -Aucune utilisation ou production  -Fibres non structurées, grossiéres et
de matiéres dangereuses leur architecture est non-cohérente
-Limite de possibilités de
réutilisation
-Haute conservation des - Dépot possible de dépot de
propriétés mécaniques cendres a la surface de la fibre
Pyrolyse G :
-Possibilité de récupérer une - Sensibilité des propriétés des fibres
charge d'alimentation chimique recyclées a des parametres de
de la résine traitement
- Aucune utilisation de solvants - Dégagements gazeux dangereux
chimiques pour |'environnement
- Forte tolérance a la - Dégradation de la résistance entre
contamination 25% et 50%
~__ -Aucune présence de cendre - Dégradation de la fibre sur sa
Lit fluidisé . . .
résiduelle sur la surface de la fibre  longueur
- Processus bien établi et - Architecture non structurée des
documenté fibres
- récupération impossible du
matériau a partir de la résine
- Trés forte rétention des - Adhérence commune réduite pour
propriétés mécaniques et de la les résines polymériques
longueur des fibres _ ) o
o - Faible tolérance de contamination
Chimique

- Fort potentiel pour la
récupération des matériaux a
partir de résine

- Evolutivité réduite de la plupart des
méthodes

- Impact environnemental possible si
des solvants dangereux sont utilisés

Tableau 1- Analyse des différentes techniques de recyclage
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2. Composites thermoplastiques

2.1. Généralités

Un composite thermoplastique est par définition un matériau renforcé par des fibres
courtes ou longues. |l est a base de matrice de polymére qui peut étre mis en forme a I'état
liquide (visqueux) a une température supérieure soit a la température de transition vitreuse
(Tg) (pour les thermoplastiques amorphes) soit a la température de fusion (Tf) (pour les
thermoplastiques semi-cristallins).

Les matériaux composites thermoplastiques présentent des propriétés
exceptionnelles qui en font des matériaux de plus en plus utilisés dans de nombreux secteurs,
notamment I'automobile, pour remplacer les piéces en métal. L’objectif visé est donc la mise
au point de véhicules plus légers, moins gourmands en carburant et émettant moins de CO2.

Contrairement aux composites thermodurcissables, les composites thermoplastiques
présentent deux principaux avantages en étant :

e Thermoformables et thermosoudables : la matiére thermoplastique ramollit
lorsque les pieces composites sont chauffées, ainsi elles peuvent étre faconnées
ou soudées qui sont des procédés faciles a maitriser sans avoir recours aux colles.

e Recyclables : Ces matériaux offrent la possibilité de les recycler en les récupérant
apres utilisation et les réutiliser en les faisant fondre. Cette possibilité de recyclage
est particulierement importante quand, comme dans le domaine automobile, des

normes séveres sont imposées sur la recyclabilité des matériaux utilisés.

Les matériaux composites a fibres courtes possedent I'avantage de pouvoir les mettre
en ceuvre par des procédés connus et maitrisés, adaptées aux thermoplastiques comme
I’extrusion et le moulage par injection. Néanmoins, le passage de la matiére dans les machines
réduit, la plupart du temps, la taille des fibres. De ce fait, on parle plus souvent de matériaux

polymeéres renforcés plutét que de composites.

2.2. Procédé d’élaboration des composites thermoplastiques
Le procédé de mise en forme le plus répandu pour les composites thermoplastiques a
fibre courtes, dont la taille ne dépasse pas les 3 mm, se compose de deux étapes: une
premiere étape de compoundage par extrusion permettant I'obtention des granulés de

mélange homogeéne fibres/matrice mis en forme en deuxiéme étape par un procédé de
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moulage parinjection. En outre, la comptabilisation entre les fibres et la matrice est un facteur

primordial pour la structure du composite et donc son comportement final.

2.2.1. L’Extrusion

L’extrusion est un processus permettant le mélange homogeéne par fusion de la matrice
thermoplastique et du renfort et des additifs pour obtenir a la fin un produit sous la forme de
granulés. Plusieurs méthodes de compoundage par extrusion existent mais le principe reste
identique et il est décrit ci-dessous a travers la méthode la plus utilisée pour les composites a
fibres courtes (Figure 4). Un mélange de granulés de matrice et de fibres est introduit dans
une trémie. Une fois dans I'extrudeuse, la matrice subit dans un premier temps une
transformation par fusion et « s’adhere » dans un second temps aux fibres grace a la rotation
de la vis sans fin. Il est a noter que lors de cette phase, la longueur des fibres se réduit
considérablement. A la sortie de I'extrudeuse, un jonc de composite est produit. Il passe
ensuite dans un bain de refroidissement puis dans un broyeur pour obtenir des granulés de

matiére premiére qui seront utilisés par la suite pour le moulage par injection.

OH Ventilation

— i S

=
[ locale

d'échappement

. - Ve
.0. Fibre + granulés
.'Q de matrice

e .
L Ex}rusmn Mélange
‘ é Tir
FEED homogeéne age
send] - Granulés
EXTRUDER Y LB
MOTOR: BOX- o0 0g®
Chauffage Refroidissement Granulateur

Figure 4. Schématisation du processus de compoundage par extrusion
2.2.2. Le moulage par injection
Le processus du moulage par injection, décrit par la Figure 5, comprend plusieurs
phases :
e La premiére étape consiste a chauffer progressivement les granulés introduits par la

trémie, les faire fondre et les homogénéiser par le cisaillement d(i a la rotation de la
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vis d’Archiméde. Lors de cette phase, la longueur moyenne des fibres diminue, ainsi
une distribution de longueur non homogéne est introduite dans I'écoulement.

e Lors de la deuxiéme phase, la vis va jouer le réle d’un piston en injectant a une vitesse
controlée le mélange fondu dans la cavité du moule. Pendant cette étape de
remplissage, les fibres seront orientées dans des directions privilégiées selon la
géométrie du moule adoptée.

e Une fois les empreintes du moules remplies, une pression élevée est maintenue,
jusqu'au figeage de la matiere. Afin d’éviter le retrait thermique et d'uniformiser la
pression dans le moule, une quantité supplémentaire de matiére est introduite dans
la cavité.

e La derniere étape de ce cycle consiste a maintenir la piece quelques instants dans le

moule pour assurer son refroidissement puis I’éjecter en ouvrant le moule.

Ainsi, il en résulte une distribution d’orientation complexe des fibres considérablement
variable dans la piece, en particulier suivant I'épaisseur. Cette distribution ainsi que la
concentration locale des fibres vont influer sur les propriétés thermomécaniques du

composite

Granulés de
Moule

Buse

composite

&

Vis d’Archimeéde

Figure 5. Processus d’injection
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2.3. Microstructure des composites injectés

2.3.1. Effet coeur-peau

Les polymeres chargés en fibres courtes moulés par injection se caractérisent

généralement par une structure assez particuliére étudiée depuis les années 60. Cette

structure dite coeur-peau se caractérise par 3, [16], [17] et [18], 5 ou 6 couches selon les

auteurs et selon les moyens d’observations. Généralement, 5 couches dans I'épaisseur sont

observées [19] :

Une zone peau qui se caractérise par une orientation aléatoire des fibres due a I'effet
fontaine. En effet, la matiére est ramenée vers les parois froides du moule causant le
figeage des fibres avec une distribution désordonnée avant que le cisaillement n’ait eu
le temps de les orienter dans le sens de I'écoulement [20], [21] et [22]. Etant donné
que I'épaisseur de cette couche dépend majoritairement de la vitesse de
refroidissement [23], la zone peau devient tres mince et difficile a observer dans le cas
des injections de fibres trés courtes.

Une zone intermédiaire ou les fibres ont tendance a s’orienter dans la direction
principale d’écoulement de l'injection. Ceci est d{ au cisaillement qui se développe
[20].

Une zone cceuravec une orientation des fibres perpendiculaire a la direction
d’injection, causée soit par I'absence du cisaillement dans certains cas [21] et [22] soit
par la présence d’un écoulement élongationnel autour du seuil d’injection alignant les
fibres perpendiculairement au sens d’écoulement. L’épaisseur du cceur augmente
avec le taux de fibres [24]. Certains auteurs ont méme prouvé que cette couche
disparait pour un taux de fibres de verre inférieur a 10% dans le cas du polyéthyléene

[19].
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Figure 6. Structure coeur-peau des composites injectés [25]

2.3.2. Influence des parameétres d’injection sur la microstructure

Plusieurs parametres entrent en jeux lors du procédé d’injection et influent

directement sur la microstructure des matériaux composites :

Vitesse d’injection : Plusieurs recherches ont montré que I'augmentation de la

vitesse d’injection entraine une augmentation de la taille de la zone de cceur.
Inversement une réduction de la vitesse entraine une diminution de la taille de
cceur ou modifie I'orientation des fibres [26]. De plus, aux faibles vitesses,
I’effet fontaine affecte une zone plus étendue de la peau et diminue donc la
zone de coeur [27].

Temps de maintien en pression : Une absence d'un temps de maintien en

pression suffisant augmente |'épaisseur de la zone de cceur et provoque
I"agglomération de la zone de fibre [28] et [29].

Température du moule : la température du moule ala méme influence que celle

de la vitesse d’injection : plus elle est grande plus la taille du cceur I'est aussi
[30].

Seuil d’injection : La présence de ces seuils dirige I'orientation initiale des fibres

qui sont transportées au cours de I'écoulement dans la couche de coeur car le
taux de cisaillement y est pratiqguement nul. Lorsque les seuils d'injection sont
le siege d'écoulements élongationnels, la couche de cceur est caractérisée par

des fibres orientées dans la direction transverse a I'écoulement [19].
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e Taux de fibre : Des études ont montré que I'épaisseur du coeur augmente avec

I"augmentation du taux de fibre [31] et [19].

3. Généralités sur le comportement mécanique des composites

En fonction de la distribution et la géométrie de ses constituants dans la matrice, le
matériau composite présentera un comportement plus ou moins anisotrope. En outre,
I'orientation et la proportion des renforts empéchera ou non le caractére élasto-
viscoplastique de Ila matrice de se développer ainsi que I'apparition de divers

endommagements.

Généralement, trois échelles sont nécessaires pour I'étude des matériaux composites

comme représenté dans la Figure 7:

e L’échelle microscopique qui détermine les hétérogénéités les plus fines présentes
au sein du matériau.

e [|"échelle macroscopique qui considére la structure comme étant homogene.

e L’échelle mésoscopique qui est intermédiaire entre les deux échelles précédentes
et qui ne voit pas les hétérogénéités les plus fines et considere le pli d’'une

stratification comme une entité homogéne.

Fissums
intralaminaims

e

Echelle

macroscopique

Délaminage Décohésion
— Hr 1

Echelle G matrce

T microscopique | . fibme

Echelle
mésnscopigue

Figure 7. Les différentes échelles d’observation de I'endommagement : illustration sur un
matériau stratifié [32]

Finalement, il est nécessaire de définir un volume élémentaire représentatif (V.E.R) du
matériau pour bien étudier et comprendre son comportement. Le volume élémentaire

représentatif doit avoir des dimensions suffisamment importantes par rapport a celles des
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hétérogénéités de maniére a ce gu’il soit statistiqguement représentatif de la matiere a

I’échelle de travail.

3.1. Mécanisme d’endommagement des composites

L’évolution du comportement mécanique d’un matériau, a partir de son état initial
jusgu’a sa rupture, est décrit par la théorie de 'endommagement [33]. D’une fagon générale,
I’endommagement est considéré comme un ensemble de changements microstructuraux au
sein du matériau qui générent une détérioration irréversible plus ou moins importante.
Contrairement aux matériaux métalliques, la g¢ométrie de 'endommagement des matériaux
composites, notamment a forte anisotropie, ne dépend pas du type du chargement mais de
I'arrangement géométrique des éléments constitutifs du composite. Le développement de ce
dernier apparait assez t6t au sein du matériau et peut étre observable a I'échelle
microscopique sous forme de microfissures une fois que les contraintes locales ont atteint la
limite de rupture de I'un des constituants. Toutefois, ces contraintes locales sont trop petites
pour entrainer la rupture totale du composite. Pour les matériaux composites a fibres courtes,

trois types d’endommagement sont envisageables :

e Une fissuration matricielle qui se produit lorsque des porosités ou des défauts sont
présents dans la matrice. Elle se propage dans le cas d’une traction selon la direction
perpendiculaire au chargement.

e Une rupture de la fibre qui prend place une fois que la contrainte appliquée excéde
celle de rupture de la fibre.

e Une décohésion inter-faciale entre la fibre et la matrice (Figure 8) qui est associée a la
qualité d’adhésion entre ces deux éléments. Par conséquent, une interface peu
résistante engendre des décohésions conduisant a des fissurations qui se relient entre

elles a travers la matrice [34].
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Figure 8. Initiation de décohésions interfaciales créant des micro-discontinuités (micro-
vides) entre la fibre et la matrice [35]

Dans le cadre d’une étude réalisée par Sato et al [36], caractérisant les mécanismes de
I’endommagement du polyamide-66 renforcé par des fibres de verre courtes sous chargement
guasi-statique, un scénario de mécanismes d’endommagement a été proposé comme décrit
dans la Figure 9. lls ont montré que I'’endommagement commence a partir des tétes des fibres
et se propage d’avantage a travers l'interface fibre/matrice. Par la suite, une bande de
déformation plastique se produit dans la matrice suivie d'une ouverture de fissure et d'une
propagation lente des fissures, conduisant a un mode de rupture ductile. Enfin, lorsque la
fissure atteint une taille critique, une propagation rapide des fissures se produit a travers les

composites de maniere fragile.

3
([ Fibre_a Dy

matrix

(T gD

Occurrence of microcracks
and void at fibre ends

Propagation of microcracks
along fibre sides

Occurrence of a band

of local yielding

Slow crack growth leaving
ductile fracture mode

Fast crack propagation

leaving brittle fracture mode

Figure 9. Scénario des mécanismes d’endommagement du polyamide-66 chargé par des
fibres de verre courtes [36]
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3.2. Effets des vitesses de sollicitation sur le comportement des matériaux
composites
La « dynamique » réunie souvent des notions assez diverses telle que la mécanique, la
thermodynamique et la physique [35]. Trois régimes, lent, moyen et rapide, constituent la
dynamique comme le représente la Figure 10. Le régime lent qui est représenté par des
vitesses de sollicitation entre 1072 et 1 s, est quasiment similaire a celui de la quasi-statique
dans laquelle on parle de phénomenes tel que la chute d’objets. Quant au régime dynamique
moyen, ou les vitesses de déformation varient entre 1 et 5.10% s}, il est marqué par une échelle
temporelle de I'ordre de la milliseconde. C’est dans ce régime que le phénoméne de crash se
situe. Pour sa part, le régime dynamique rapide ol I'on dépasse les 103 s, est caractérisé par
le phénomeéne de propagation d’onde mécanique et en particulier d’onde de choc [37]. On

parle dans ce cas de chargement d’'impact balistique ou d’explosion [38].

chocs impacts crash chutes
thermiques d'objats
| |
| | >
0¥ 108 103 100

Durée de la sollicitation, T(s)

Figure 10. Classification des phénomeénes dynamiques
en fonction d’un temps caractéristique de variation de chargement [38].

Contrairement au régime dynamique lent, ou I'on ne rencontre pas de difficultés
majeures et les propriétés des composites sont bien maitrisées [39] , [40] et [41], |la réalisation
des essais dans le régime dynamique moyen, ou se situe notre travail, pose quelques
obstacles. En effet, la propagation d’ondes mécaniques (liées par exemple aux systemes de
fixation ou a celui de la mise en vitesse) ainsi que les perturbations résultantes des résonances
mécaniques compliquent les mesures [42].

De ce fait, et selon les études faites par plusieurs auteurs [43], [44] et [45], les régimes

de sollicitation peuvent étre classifiés par domaine de vitesse comme décrit dans la Figure 11.
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Figure 11. Classification des régimes dynamiques en fonction de la vitesse de déformation
atteinte et des moyens développés pour accéder aux chargements correspondants [45].

La Figure 12 schématise I'évolution des courbes contrainte-déformation avec
I’augmentation de la vitesse de déformation pour un matériau composite a fibres longues

donné. On remarque qu’avec I'augmentation de la vitesse de sollicitation :

e Le comportement non-linéaire des matériaux observés en quasi-statique se rigidifie.

e La contrainte a rupture augmente.

e La déformation a rupture diminue.

@
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Figure 12. Evolution de la courbe contrainte-déformation avec I’évolution de la vitesse de
sollicitation
Dans le cadre du présent travail, I'étude et la caractérisation du comportement
mécanique des composites seront réalisées sur une plage de vitesse allant du régime quasi-
statique 103 st jusqu’au régime dynamique moyen 102 s’ ce qui correspond a la plage pour le

dimensionnement des pieces automobiles destinées pour les applications du type crash.
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3.3. Modélisation du comportement mécanique a différentes vitesses de
sollicitation (Modéle DSGZ)

Au cours des quatre derniéeres décennies, de nombreux efforts ont été consacrés a la
modélisation du comportement des polymeres [46], [47] et [48]. Les premieres tentatives sont
basées sur la combinaison additive de la loi de Hooke et celle de Newton étant donné les
propriétés mécaniques intermédiaires entre I'élasticité et la viscosité des polymeéres. Des
modeles mécaniques simples comme celui de Kelvin, Maxwell et de SLS (standard linear solid)
ont essayé de décrire le comportement viscoélastique linéaire [49]. Quant a la non-linéarité,
elle a été introduite dans des travaux de modélisation viscoélastique [50] et [51]. Prédire le
comportement mécanique total des polyméres en utilisant des modeles basés sur des
approches physiques ou bien phénoménologiques a fait I'objet d’études de plusieurs
chercheurs [52] [53] et [54] pour arriver ensuite au modéle phénoménologique DSGZ [55].
Modeéle connu pour sa capacité a prendre en compte tous les aspects liés au comportement

des polymeres semi cristallins et vitreux. Ce modele a été choisi pour notre étude.

3.3.1. Origine du modéle
Basé sur quatre autre modeles : le modele de G’Sell-Jonas [56], de Johnson-Cook [57],
de Brooks [58]et celui de Matsuoka [59]; le modele DSGZ [55] permet de prendre en
considération l'effet de la température, I'effet de la vitesse de déformation et celui de

I'adoucissement et durcissement.

e Le modele de G’'Sell est un modeéle phénoménologique développé pour les polyméres
semi cristallins. Ce dernier a la capacité d’intégrer dans une méme équation les effets
de la viscoélasticité et de la viscoplasticité. Cependant, il est limité par son incapacité
de reproduire I'effet intrinséque d’adoucissement des polyméres vitreux. Son équation

est donnée par:

a
o = Ke"¥* (1 — e~We)(&)meT

Ou:
(O la contrainte équivalente
€ la déformation plastique équivalente
3 la vitesse de deformation équivalente
lT la temperature absolue
K,a,W,h les constantes du modéle
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e Le modele de Johnson-Cook est un modele simple, développé pour décrire le
comportement plastique des métaux ductiles sur une plage de déformation allant de
103 a 10°. Il est largement utilisé dans les codes de calculs et il permet d’intégrer les
effets de la température et donne un accroissement linéaire entre la contrainte
d’écoulement et le Log du taux de déformation. Son équation est donnée par :

o= (C;+ CeM)(1 + C3 Iné)(1—0™M)

Avec:
o la contrainte équivalente
( € la déformation plastique équivalente
{ € la vitesse de deformation équivalente
6 la temperature réduite
kCl, C,,C3,N,M les constantes du modele

Cette approximation linéaire ne fait pas I'unanimité sur des plages de vitesse modérées (1s*
a 100s?) et sera reprise par plusieurs auteurs [60] et [61].
e Quant au modele de Brooks, il s’agit d’'un modeéle constitutif pour les matériaux
dynamiquement recristalisables et il est donné par :

0 =K, A0 Ay ® + [1— 0. 2,,%]. €7 %} (1 — e7F%)

Ou,
. 2
Ay, = E.€RT
Avec
o la contrainte équivalente
€ la déformation plastique équivalente
¢ la vitesse de deformation équivalente
lT la temperature absolue
K,m,2y,q,a,83,Q les constantes du modéle

Malgré son incapacité de prendre en considération le comportement de durcissement, ce
modeéle va servir de squelette au modele DSGZ. Pour établir le modele DSGZ, on considere
uniquement le terme :

{A0- A2z + [1 = 20-2,7]. 7%} (1 — e7P¥)

Si la déformation augmente, ce terme va s’approcher de la valeur initiale du régime
permanent A,.4,,%. Si on remplace la valeur initiale de 1 par une expression qui décrit la

déformation initiale et qu’on remplace aussi celle en régime permanent par une expression
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capable de décrire les grandes déformations des polymeres, on peut alors développer un
modele constitutif capable de décrire simultanément la viscoélasticité et la viscoplasticité.
e Enfin, le Modéle de Matsuoka modélise le comportement de polymeéres vitreux. Il
intégre les effets de viscoélasticité non linéaire, d’élasticité et d’adoucissement. Sa
limite a modéliser en grandes déformations constitue sa faiblesse majeure.

o= EOe—Cege—(s/e'T)B

Avec

Q

la contrainte équivalente
€ la déformation plastique équivalente
la vitesse de deformation équivalente

le temps de relaxation effectif essocié a la temperature

,EO, B les constantes du modele

P

O A ™

Les auteurs du modele DSGZ ont utilisé une forme simplifiée de cette équation afin de décrire
le saut de comportement a la limite élastique des polymeres vitreux. Pour cela ils considerent
uniguement une fonction u de la forme :

u(e) = ge~ /€0
Sa dérivée est donnée par :

dw@) _

£
ds T

)e—(s/e’r)

Celle-ci s’annule lorsque € = €T,

. . . . &
Ainsi la fonction u a pour maximum —
ET

Une augmentation dans la vitesse de déformation, ou une diminution de la température
impliqgue une augmentation des valeurs maximales de u(g) et de la déformation € a la valeur

maximum de u(g).

3.3.2. Le modele DSGZ Uni-axial

A partir des expressions mentionnées précédemment, le modéle DSGZ uni-axial est

donné par I'expression suivante :

e e(l_—C3.hié,T) lin(9(19)~C,] _
J:K{f(£)+ W-f(é’) .e A 4'8}.h(€,T) Eq.1
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ou,

f(e) = (e + e%2) (1 — e™%%) Eq. 2

. a
h(¢, T) = (e)™eT Eq. 3

Et g(€,T)est la forme adimensionnée de h(é,T).

Dans le but de générer les 8 paramétres du modele, plusieurs essais expérimentaux sont

réalisés et la procédure de calibration est décrite dans [55].

Afin de pouvoir calibrer les huit constantes du modeéle constitutif, il est nécessaire de mesurer

la contrainte vraie, de la vrai déformation et de la vitesse de déformation réelle qui sont

déterminés a travers des essais expérimentaux de traction uniaxiaux. ces essais sont réalisés

a des températures et vitesses de déformation différentes. La séquence d’identification des

paramétres est la suivante :

Déduire « C1 » et « C » a partir de trois points a grande déformation pris sur courbes

contrainte/déformation. A grande déformation la contrainte est approximée a :
o(g,&T)=K.(e ¢ + %) h(s,T) Eq. 4

En superposant les trois points, on arrive a obtenir le systeme d’équations suivant qui

permettra l'identification de C; et de C;:

—Cq.& C
e 11+€12 (o}

e~C1é&2 + g,2 g,

—C1.£ C
e 11+€12 i

Le G184+ g2 gy

Déduire « m » a partir de deux courbes contrainte/déformation ayant des vitesses de
déformation différentes &; et €,. On choisissant un couple de points des deux courbes

ayant la méme déformation on obtient I’équation suivante :

(S_l)m — ﬁ Eq.5
& 03

Ainsi la valeur de « m » peut étre obtenue en résolvant I’équation suivante :
01
In(52)
m =

— i Eq. 6
&
ln(é
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e Déduire la valeur de « a » a partir de deux courbes de traction a deux températures
différentes T1 et T, et réalisées a la méme vitesse de déformation €. Ainsi I’équation

suivante est obtenue:

a
et 01 Eq. 7
& 02
el2
Ainsi le parameétre « a » peut étre calculé :
o
In(=L
a = 02 Eq. 8
I T
I T,

e Apreés la détermination des parameétres Ci, C;, m et a, le parameétre K peut étre déduit
a partir de I'’équation 4 a un point pris a une grande déformation.

&
PR —
ce L CIRED)

e Dans le but de déterminer le parametre Cs, on considéere le terme .
C3.h(€,T)
I’équation 1. A la déformation du seuil €, correspondant a la contrainte maximale, ce

terme a une valeur maximale. Par conséquent, C3 peut étre déterminé en utilisant

I’équation suivante :

C3 h(&‘, T) = gy Eq 9
En utilisant I'équation 3 qui définit le terme h(&, T), on trouve :
€
C3 = 52— — Eq. 10
eT (&)

e Les deux derniers parameétres a et Cz sont particulierement importants pour la
prédiction de la premiére partie de la courbe contrainte/déformation lié au module de
Young. Leurs valeurs sont déterminées comme suit :

- En se basant sur de 'expérience expérimentale des matériaux polyméres, on
peut estimer aa partirde 1 —e~%*¢ = 0.97, ou € est la valeur de la déformation
correspondant au plateau de plasticité.

- Pour les polyméres semi-cristallin, la valeur de C4 est donnée par:

C, = 200 + In(&™ . e7) [55].

Cette démarche a été validé par plusieurs travaux notamment ceux de Y. Duan et al. [55]. La
Figure 13 montre le prédiction du modéle du comportement mécanique a différente vitesses

de sollicitation pour du PMMA.
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Figure 13. Comparaison de la prédiction du modéle DSGZ avec les données expérimentales
pour le PMMA (T=296 k, 323 k ; &= 0.001/S, 0.0005/s, 0.0001/s) [55]

4. Vieillissement
Le vieillissement est considéré comme une évolution lente et irréversible d’'une ou de

plusieurs propriétés du matériau étudié [62] qui peut subir a la fois des mécanismes chimiques

et/ou physiques :

e Les mécanismes chimiques générent un changement de la structure chimique au sein
du matériau.

e Quant a ceux physiques, ils conduisent progressivement le polymeére vers un équilibre
thermodynamique. lls peuvent amener a une augmentation de la cristallinité dans le cas

des polymeres semi-cristallins a phase amorphe caoutchoutique tel que le polyéthyléne

et le polypropyléne.

Les principaux mécanismes de vieillissement chimiques des polymeres présents dans la

littérature sont de type :

e Thermo-oxydation: aprés consommation chimique ou perte physique des
antioxydants, s’ils sont présents dans le polymeére a étudier.

e Photochimique
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e Radiochimique
e Hydrolytique
e Solvolytique (effet des solvants chimiques)

e Biochimique
Quant aux mécanismes de vieillissement physique on trouve :

= Lasorption des gaz/solvants (oxygene/eau).

= La perte physique des additifs (plastifiants et antioxydants).

Dans le cas de notre étude, on s’intéresse a étudier les mécanismes du vieillissement chimique

de types thermo-oxydation et physique.

4.1. Processus du vieillissement chimique par thermo-oxydation

Tout vieillissement chimique est considéré comme un phénoméne qui inclut des
modifications de la composition chimique du matériau sous l'influence des conditions
environnementales. La phase cristalline étant relativement imperméable a I'oxygéne,
I’oxydation se produit essentiellement dans la phase amorphe des polymeéres [63]. Lors de ce
type de vieillissement, les chaines de polyméres se coupent, réduisant d’une part la masse
moléculaire du polymeére et créant d’autre part des petites molécules volatiles, si elles se
produisent, prés des extrémités des chaines et parfois des ramifications voir une réticulation
du polymeére [64]. De plus, les groupes latéraux de la chaine du polymére sont modifiés [65]
en particulier des produits d’oxydation (acides carboxyliques, cétones, aldéhydes, esters,...) et
des doubles liaisons qui sont susceptibles de réagir avec les radicaux et de contribuer, par
conséquent, a la réticulation.

L’agression thermique que subissent les polymeres lors de I'oxydation ainsi que leurs
natures chimiques favorisent la production de radicaux libres [66]. Ces radicaux libres, qui
réagissent tres rapidement avec I'oxygéne, vont provoquer une réaction radicalaire en chaine,
plus ou moins complexe suivant la nature chimique du polymeére et suivant celle des additifs

(antioxydants, charges inertes ou réactives).

En 1913 apparait pour la premiére fois le concept de réaction radicalaire en chaine

[67], cependant la premiere formulation de cette réaction n’arrivera que dix ans aprés avec
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les travaux de Kramers et Christiansen [68] et [69]. La théorie correspondante se résume par

le schéma mécanistique suivant :

(1e) Amorcage polymeére - MUR® (rie)
(2) Propagation R® + O3 - ROy* (k2)

(3) Propagation RO>»* + RH - ROOH +R* (ks)
(6) Terminaison RO2®* + RO,* = produits inactifs + O3 (ke)
Avec:

= uestlerendement en production des radicaux
* reestlavitesse d’amorcage
= ket ks sont les constantes de vitesse des réactions de propagation

= kg est la constante de vitesse de réaction de terminaison

Puisque ce mécanisme ne permet de décrire que les modes de vieillissement particuliers
n’ayant pas de période d’induction comme la radio-oxydation, il est impératif de rajouter une
étape de décomposition thermique ou photochimique des hydroperoxydes (ROOH) afin
d’éclaircir 'auto-oxydation de substrats hydrocarbonés insaturés. Pour se faire, un schéma
mécanistique standard, présenté ci-dessous, a été développé par Bolland et al. [70], [71], [72],

[73], [74] et [75] :

(1e) Amorcage polymere - R* (rie)
(1h) Amorcage &1h ROOH > ainR® + B1n RO,® (k1n)
(2) Propagation R® + 02 - RO2* (k2)
(3) Propagation RO,* + RH - ROOH +R* (ks)
(6) Terminaison RO2* + RO,* = produits inactifs + O; (ke)

La réaction (1h) ajoutée est responsable de la décomposition des hydroperoxydes (ROOH) et

entraine deux modes d’amorcgage distincts :

e un mode unimoléculaire (61nh = 1, aih = 2, B1n = 0 et kin = k1u)
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e un mode bimoléculaire (61h = 2, a1n =B1n = 1 et kin = kip)

Ce schéma mécanistique standard a fait I'objet de plusieurs recherches pendant les dernieres
décennies et ce n’est qu’en 2006 que les dernieres modifications lui ont été amenées par
Kellidj et al. [76] et [77]. Ces chercheurs ont montré, suite a une analyse cinétique des résultats
expérimentaux obtenus par Decker et al [78], que la combinaison bimoléculaire des radicaux
peroxy RO2®* manque d’efficacité. En effet, une part importante des radicaux alkoxyles, de
I'ordre de 35 a 40%, dans le cas du PE a 45°C s’échappent de la cage par diffusion et générent

de nouvelles chaines d’oxydation.

Par conséquent, la réaction (6) se transforme en :

(6a) Formation d’'une cage  RO2 ® + RO2 ®* = [RO® *OR] cage + O2 (kea)
(6b) Couplage [RO® *OR] cage - R-O-O-R (keb)
(6¢) Dismutation [RO® *OR] cage > R=0 + R-OH (kec)
(6d) Diffusion [RO®*OR] cage > 2 R® (kea)

4.2. Additifs : antioxydants
L’emploi des antioxydants pour les matériaux comme les polyoléfines differe selon le
but et la température d’utilisation. Comme dit précédemment, deux principaux types

d’antioxydants peuvent étre utilisés pour des fonctions différentes:

e Les réducteurs d’hydroperoxydes tels que les phosphites et les sulfures qui ont pour
but la réduction de la vitesse d’amorgage donnée par V= K1 [ROOH].
Les phosphites, représentent I'un des antioxydants utilisés dans notre étude. Il s’agit
de phosphites organiques composés de structure générique (Alk-O)s, ou les Alk
représentent un groupement alkyle et la molécule « phare » de cette famille est la di-

tert-butylphenylphosphite et elle est donnée par la forme suivante :

|: 4’_\@7 G_L_P
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Le mécanisme d’action principale des antioxydants phosphites est la transformation
des hydroperoxydes (ROOH) en alcools qui s’accompagne de |‘oxydation des
phosphites en phosphates (O=P(OR)s)

(7) Stabilisation P (OR)3 + ROOH - O=P (OR) 3 + ROH (k7)
Les accélérateurs de la terminaison qui convertissent les radicaux en formes inactives
provoquant par conséquent l'augmentation de la proportion des réactions de
disparition des radicaux. Deux types d’antioxydants sont souvent utilisés: les
antioxydants phénoliques qui captent les radicaux POO° et les stabilisants a amines
encombrées (HALS) qui captent les radicaux R° et ROO°.

L’antioxydant phénolique représente le second antioxydant présent dans la matrice

Greenlene et il est dérivé du 2,4 di-tert-butylphénol de structure :

Le mécanisme d’action de cet antioxydant, ayant un effet protecteur sur la matrice, a
fait le sujet de plusieurs études. Bickel et al. [79], [80] et [81] ont montré que les
antioxydants phénoliques peuvent transférer un hydrogéne labile a un radical libre ce
qui interrompt la propagation de la réaction radicalaire en chaine. En effet, la liaison
(O-H) d’un groupement phénolique est caractérisée par une faible énergie de
dissociation ED = 335-355 kJ.mol* comparé a celle d’une liaison C-H qui est supérieure
a 380 kl.mol™.

Le mécanisme d’action principal des antioxydants phénoliques est donné comme suit :
(8) Stabilisation AH + ROO® - ROOH + A® (k8)

Le radical phénolique (A®) résultant de cette réaction est relativement stable dans le
cas des phénols encombrés a cause de sa stabilité par résonnance (mésomérie) avec
le radical B®* comme décrit dans la Figure 14. De ce fait, il est donc incapable d’initier
de nouvelles chaines d’oxydation [82].

Cependant, le radical B® peut interrompre la nouvelle chaine d’oxydation en piégeant
un nouveau radical libre [83] :

(9) Stabilisation ROO* + B®* - ROO-B (k9)
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Ainsi, les réactions (8) et (9) formeront un mécanisme de stabilisation complet.
En outre, le rble protecteur de I'antioxydant phénolique peut baisser par

consommation de ce dernier suite a des réactions secondaires.

Figure 14. Résonnance (mésomérie) du radical phénoxyle

L'utilisation des combinaisons de type antioxydants permet de protéger le polymere
au cours des différents stades de sa vie vu leur susceptibilité a conduire a des effets
synergiques [84] et car chaque type de stabilisateur posséde une plage de température

spécifique ol son activité est optimale comme décrit par la figure suivante :

Phosphites

! |

HALS !

\ |
150 °C 300 °C T

Figure 15. Evolution de l'efficacité des stabilisants avec la température [85]

4.3. Modélisation du vieillissement

4.3.1. Approche empirique : loi d’Arrhenius
Proposée pour la premiére fois dans les années 40 [86], cette approche permet la
prédiction de la durée de vie d’un matériau exposé en humidité ou en température tout en se
basant sur la relation d’équivalence temps-température [87]. Bien que cette méthode soit la

plus utilisée de nos jours dans les industries, elle s’appuie sur plusieurs hypothéses trés
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restrictives. En effet, elle admet que le processus chimique ou physique responsable du
vieillissement est assimilable a une réaction élémentaire, ce qui permet de déterminer
directement la cinétique du vieillissement a partir de I’'évolution de la concentration du
produit de dégradation formé par cette réaction. De plus, cette approche sous-entend que la
concentration des produits de dégradation est liée a une propriété d’utilisation. Un critére de
fin de vie est donc défini sur cette base. De ce fait, la durée de vie du matériau obéit a une loi

d’Arrhenius :

Eq
tr = tro€Xp (ﬁ

Ou tf est la durée de vie du matériau ts, est le coefficient pré-exponentiel, E est I'énergie
d’activation (en J.mol?), R est la constante des gaz parfait (8,314 J.mol1.K!) et T est la
température d’exposition (en K).

Les durées de vie déterminées par des essais de vieillissement accélérés, a des
températures plus élevées que celle d’utilisation, sont ainsi portées dans un graphe appelé
graphe d’Arrhenius pour former une droite. L'extrapolation de cette droite a la température
d’utilisation permet par suite d’estimer la durée de vie recherchée comme représentée sur la
Figure 16.

Néanmoins, le fait d'extrapolation de la durée de vie a des températures plus basses
implique que la droite d’Arrhenius reste linéaire jusqu’a la température d’utilisation. Or
certain auteurs, [88] et [89], ont pu mettre en place un comportement non-Arrhenien dans le
cas d’un vieillissement thermique dans I'air du polypropyléene. En effet, un changement
d’énergie d’activation vers 80 °C est observé suite a une discontinuité de la pente de la droite.
De ce fait, la loi d’Arrhenius surestime la durée de vie du matériau lors de I'extrapolation a
basse température [90].

La thermo-oxydation est un processus assez complexe qui est composé de plusieurs
réactions chimiques obéissant chacune a la loi d’Arrhenius ; cependant, la combinaison de
I’ensemble de ces réactions n’obéit pas forcement cette loi. Ainsi, cette approche empirique

ne permet pas une prédiction bien précise de la durée de vie du matériau.
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Figure 16. Détermination de la durée de vie par I'approche Arrhenienne [91]

4.3.2. Approche multi-échelle

4.3.2.1. Principe de I’approche multi-échelle

Contrairement a l'approche empirique, I'approche multi-échelle se base sur des

modeéles cinétiguement dérivés des schémas mécanistiques. De plus, elle permet la prédiction

de la durée de vie d’'un matériau en se basant sur une analyse multi-échelle de ce dernier. En

effet, cette méthode prend en compte les différents changements structuraux a toutes les

échelles :

Echelle moléculaire : C'est la ou le vieillissement thermique intervient en premier lieu.

Les changements correspondants a cette échelle sont expérimentalement observés
par des analyses spectroscopiques (IR, UV,...) a partir desquelles les mécanismes de
dégradations chimiques sont déterminés.

Echelle macromoléculaire : La structure du squelette macromoléculaire du polymére

est modifiée par les coupures de chaine et les réactions de réticulation.

Echelle morphologique : Il s’agit du phénomeéne de chimicristallisation caractérisé par

le grossissement des lamelles cristallines. Ce grossissement est d(i a la migration de
chaines plus courtes, formé a partir des coupures de chaine, a la surface des cristaux.

Echelle macroscopique : La connaissance de l'influence des modifications aux échelles

précédentes sur le comportement macroscopique du matériau permet la prédiction

de I’évolution des propriétés mécaniques du matériau lors de son utilisation.
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Ce modele cinétique permet de prédire une propriété P: d’'un matériau apres un certain temps
d’exposition a une température donnée [92]. La Figure 17 représente la méthodologie utilisée
dans I'approche multi-échelles. L’évolution de la propriété P, a I’échelle macroscopique, au
cours du temps de vieillissement sera conditionnée par I’évolution de la structure du matériau
aux échelles plus petites. Grace a I’étude des changements et des mécanismes de dégradation
aux échelles moléculaire et macromoléculaire, le modéle permettra également la prédiction

de I’évolution des compositions chimiques et des masses molaires au sein du matériau.

Echelle Echelle Echelle Echelle
moléculaire macromoléculaire morphologique macroscopique
Etat initial So Mo Xo Po
Vieillis- Mécanismes Mécanismes de Mécanismes de Propriétés
’ i coupure de chaine chimicristallisation Acani
sement d’oxydation p mécaniques
Etat Vieilli St M Xt P:
l I
A\ 4

Modeéle cinétique

Prédiction de la :> Prédiction de la

dégradation : S;, M et X; durée de vie : P;

Figure 17. Modélisation multi-échelles du vieillissement [92] : S est la composition
chimique du polymeére, M est la masse moléculaire du polymeére, X est I’état

morphologique et P est la propriété mécanique influée par le vieillissement
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4.3.2.2. Modeéle cinétique

Le modeéle cinétique pour le cas du vieillissement thermique, est dérivé d’'un schéma

mécanistique standard qui prend en compte la décomposition uni- et bimoléculaire comme

dit dans la section précédente [93] :

(1u) POOH

(1b) POOH + POOH
(2) P° + O

(3) POO° + PH

(4) P°+P°

(5) P° + POO"

(6) POO° + POO°

A A

2P° + Yoo PC =0
P° + POO®° + Yo PC =0
POO°
POOH + P°
formes inactives
formes inactives

formes inactives

(K1u)
(K1b)
(K2)
(Ks)
(Ka)
(Ks)
(Ke)

A partir de ce schéma mécanistique, un systeme d’équations différentielles est dérivé en

suivant les regles classiques de la cinétique chimique. Le systeme non-linéaire, donné ci-

dessous, exprime I'évolution de chaque espéece chimique présente durant le vieillissement :

d[P

ks[P°][POO°]

d[P00°]

pramb k1, [POOH])? + k,[P°][0,] — k3[POO°][PH] — ks[P°][PO0°] — 2k¢[POO°]?

7"] = 2k, [POOH] + k1,[POOH]? — ky[P°][0,] + ks[POO°][PH] — 2k,[P°]% —

M = —ky [POOH] — ki [POOHT? + k3 [POO°][PH]
T = —k1u[POOH] + k3 [POO°][PH]
d[pCc=0]

Fram Ycouk1u[POOH] + Y¢opky,[POOH]?

[02] = So2 X Poy

Ou:

e S, est le coefficient de solubilité de I'oxygéne dans la phase amorphe (mol.I"1.Pa?).

e Py, estla pression d'oxygene (Pa).

e k; sont les constantes de vitesse (I.mol?.s? sauf k;,, ens?).

® Ycou €t Ycop sont les rendements carbonyliques de la décomposition uni et

biomoléculaire du POOH [93].
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La résolution de ce systeme d’équations différentielles se fait numériquement grace au logiciel
de calcul Matlab. Quant aux différentes valeurs des parameétres (K;), elles sont déterminées en
utilisant la méthode inverse tout en ajustant au mieux les courbes numériques a celles

obtenues expérimentalement.

4.4, Conséquences de la thermo-oxydation sur le comportement mécanique
Le vieillissement thermique se déclenche a I’échelle moléculaire pour affecter en
premier temps les propriétés morphologiques par des réticulations et des coupures de chaines
ce qui entrainera dans un second temps des modifications et des imperfections dans le réseau.
Ces modifications ont un effet important sur le comportement mécanique. En effet elles
rendent le matériau plus fragile et détériorent par conséquent les propriétés mécaniques a

I’échelle macroscopique.

4.4.1. Effet de I'oxydation sur les propriétés a la rupture
Durant un processus de dégradation controlé par la diffusion de I'oxygéne, le polymere
ne s’oxyde pas en entier : une couche oxydée se développe a la surface tandis que le coeur
ductile reste non oxydé. Cette couche oxydée apparue au sein du matériau se fragilise
engendrant par conséquence un changement dans le comportement a la rupture de ce dernier

[94].

Ruhnke et al. [95] ont montré en 1972 que, lors d’'un chargement en traction, la couche
oxydée donne naissance a des fissures qui peuvent éventuellement se propager vers le coeur
de I"échantillon de polymere. Par ailleurs, Wolkowicz et al. [96] ont pu montrer I'existence
d’une épaisseur critique (200 um), lors de la thermo-dégradation des échantillons d’ABS, a
partir de laquelle I’échantillon entier peut étre fragilisé. Si une fissure est amorcée dans la

couche oxydée, Rolland et al. [97] présentent trois hypothéses :

e Lafissure s’arréte a l'interface,
e Lafissure se propage dans 'interface et bute sur la partie non oxydée,

e Lafissure se propage dans la totalité de I’échantillon,

De ce fait, la fissuration dépend complétement des contraintes locales dans le matériau qui

varient selon I'état d’oxydation de I"échantillon.
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Dans le cas du polypropylene [98], la présence de la couche oxydée peut se présenter
comme un défaut de surface et sa présence affecte dramatiquement le comportement
mécanique global. Les travaux de B. Fayolle [99] [100] résument I'influence du vieillissement

thermique du polypropyléne sur les propriétés mécaniques par les points suivants :

e Les propriétés mécaniques aux faibles déformations (module et seuil) sont peu
modifiées lorsque la fragilisation se produit

e Le parametre le plus sensible est la déformation a la rupture

e Lafragilisation est un phénomene relativement brutal

e La fragilisation intervient toujours a un faible taux d’avancement de I’oxydation

e Lathermo-oxydation induit deux types de fragilisations : globale et locale

La Figure 18, prise des travaux de B. Fayolle, représente I'évolution de la déformation
a la rupture et 'accumulation des produits d’oxydation pour le PE pur a 80°C. Il est clair que
I'allongement a la rupture du PE pur diminue légérement durant la période d’induction puis
d’une facon dramatique au voisinage du temps d’induction. De plus, certains auteurs [101]
ont montré que la contrainte a la rupture augmente durant les premiéres heures d’exposition

suite a une post cuisson, puis diminue dramatiquement.
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Figure 18. Evolution de I'allongement a la rupture et de la concentration en groupes
carbonyles a 80°C dans I'air pour la matrice PE pure [99].

A notre connaissance, tres rares sont les études qui ont abordé I'effet de la thermo-
oxydation sur le comportement mécanique des matériaux composites. Certains chercheurs
[102] ont montré qu’en dessous de 300°C, les fibres de carbone sont stables et qu’une

variation des propriétés mécaniques des composites stratifiés dépend uniquement d’une
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variation de celles de la matrice. De ce fait, les études se sont donc orientées exclusivement
sur |'effet de I'oxydation sur le comportement mécanique des polymeres.

Par ailleurs, d’autres études [103] et [104] ont montré que I'apparition de microfissures dans
les composites lors de I'oxydation crée des chemins pour que |'oxygene pénétre a travers
I'interface fibre-matrice. Ainsi, l'interface est oxydée et la durée de vie du matériau est par
conséquent réduite. De ce fait, la densité de fissures dans le matériau composite croit

rapidement en fonction de du temps d’exposition thermique [105].

4.4.2. Effet de I'oxydation sur le module d’élasticité

Dans les travaux de Decelle et al. [106], il a été montré qu’il est possible de déterminer
le champ de contrainte dans la couche oxydée a partir du moment ol I'on connait le profil de
retrait dans cette zone. Pour se faire, il faut tout d’abord connaitre les propriétés élastiques
de I’échantillon oxydé qui different des propriétés initiales. Les propriétés mécaniques ont été
évaluées de fagon homogene durant le vieillissement sur la totalité de |'épaisseur
représentative de la couche oxydée d’un film de taille moyenne de 70 um. ces derniéres sont
représentées dans le Tableau 2. Il est évident, au vu de ces résultats, que le module élastique
évolue et que les propriétés a la rupture diminuent dans la couche oxydée avec
I'augmentation du temps d’exposition. Ces résultats sont en accord avec les travaux de Tiganis

et al. [107] sur la thermo-oxydation d’un copolymere ABS.

Temps d’exposition (h) E (MPa) or(MPa) & (MPa)
0 2400+£110 4849 3,1+1,2

98 26221228 45,7+5,7 1,97%0,29

144 29904350 40+4,7 2,510,62

Tableau 2- Evolution des propriétés élastiques de la matrice oxydée sous 1 bar a 150°C
[106]

L’évolution du module d’Young a été mesurée par micro indentation et le champ de
contrainte dans la profondeur du matériau a été calculé en appliquant un chargement dans le

domaine élastique. La contrainte dans la couche oxydée est donnée par la formule suivante :
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D’autres études menées par Lassiaz et al. [108] ont montré que lors du vieillissement
du polyéthyléene a faible densité, le module d’élasticité n’augmente pas et seules les
propriétés a la rupture sont modifiées. En effet, la déformation a la rupture diminue de facon
non monotone avec I'augmentation du temps d’exposition. Les chercheurs ont pu tracer une
enveloppe de rupture (or €r), correspondant aux échantillons vieillis, qui se superpose a la

courbe de traction initiale de I’échantillon vierge.
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Chapitre 2 : Matériaux et procédés
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Ce chapitre est dédié a la présentation des différents matériaux d’étude, leurs
caractérisations microstructurales et physicochimiques ainsi que les conditions de
vieillissement thermique auxquelles ils seront soumis. Nous décrirons également les
différentes techniques d’analyse utilisées pour la caractérisation du comportement
mécanique a I’échelle macro et micro ainsi que les méthodes et les protocoles opératoires mis

en place pour suivre le vieillissement aux différentes échelles structurales.
1. Matériaux d’étude

1.1. Composition des composites
Les composites étudiés sont élaborés a partir de fibres de carbone issues du recyclage

et ayant différentes longueurs et de deux matrices : une recyclée et une vierge.

1.1.1. Matrice

Deux matrices thermoplastiques sont proposées dans ce travail. La premiére est un
blend de polypropyléne/polyéthyléne appelé Greenlene®, 100% recyclé. Ce polymeére a été
obtenu a partir de rebus de broyage automobile en polypropyléne. Ce polymére est composé
de 82% de polypropyléne issu du recyclage auquel on rajoute 12 % de polyéthyléne en fin de
vie et divers additifs. Parmi les additifs se trouve un antioxydant phénolique et un autre de
type phosphites organiques plus précisément les phosphites tri(alkylaryle). Le radical alkyle
du phosphite comprend de 7 a 12 atomes de carbone tel que le phosphite de tris
(nonylphényle). La proportion du composé est avantageusement faible de maniere a n’influer

gue de maniére minimale sur les propriétés du polymére.

Quant a la deuxieme matrice, il s’agit d’'un polypropyléne standard pris comme
référence. Les structures chimiques des polymeres constituant les deux matrices sont

représentées par la Figure 19.

(a) (b)
CH;
| —~+CH,—CHy
CHy—|CH - -

n

Figure 19. Structure chimique du (a) polypropyléne et du (b) polyéthyléne
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1.1.2. Renfort

La texture des fibres de carbone differe selon leur processus d’obtention et leurs
propriétés thermiques sont gouvernées par leurs plans atomiques qui ont une étendue et une
orientation variables [109]. La Figure 20 représente les quatre familles de texture de fibres de
carbone les plus répandus dans la littérature. Dans notre étude, les fibres de carbone (CF) qui
constituent le renfort principal des matériaux composites sont des fibres ex-PAN a texture
radiale, ayant un rayon moyen de |'ordre de 7 um et sont obtenues par pyrolyse. Une fois les
fibres récupérées, elles sont broyées afin d’obtenir des longueurs moyenne de 100 et de 180

um. Le Tableau 3, ci-dessous, résume les propriétés des CF recyclées.

QOV®

Isotrope Oignon Panam Radiale

Figure 20. Différentes textures transverse des fibres de carbone.

Densité (g.cm™) 1.7
Contrainte a la rupture (GPa) 3.5
Allongement a la rupture (%) 1.5
Module de Young en traction (GPa) 230

Tableau 3-Propriétés des fibres de carbone

Des observations au microscope électronique a balayage (HITACHI 4800 SEM) des
fibres de carbone utilisées (Figure 21 c et d) montrent une microstructure radiale avec une

surface sensiblement rugueuse due a I'absence d'agent d'ensimage.
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PIMM 0.7kV 9.5mm x300 SE(M) 100um PIMM 0.7kV 9.5mm x1.00k SE(M) I
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PIMM 0.7kV 9.5mm x4.00k SE(M) " "10.0um PIMM 0.7kV 9.4mm x5.00k SE(M) 10.0um

Figure 21. Observation MEB des fibres de carbone recyclées

1.2. Procédé d’élaboration des composites

Avant d’entamer le procédé d’élaboration, les granulés des deux matrices ont été
séchés dans un four, pour éliminer toute humidité résiduelle, puis mixés dans un mixeur, avec
un taux massique de 20% de fibres de carbone, pour des mesures de sécurités. En effet, les
fibres sont sous forme de poudre en raison de leurs tailles trés petites (100 et 180 um). Ce
mélange a été introduit, dans un premier temps, dans une extrudeuse (Haake Termo) a double
vis corotatives, engrenantes et interpénétrées et a débit maximale de 5 kg/heure dans le but
d’obtenir des granulés fibre/matrice homogenes. Le mélange fibres/granulés de matrice a été
alimenté par un dispositif de dosage a un débit de 600-700 g/h pour passer dans un deuxiéme
temps dans I’extrudeuse a travers une trémie. La vitesse de la vis a été choisie dans le but de
minimiser I'endommagement mécanique des fibres. La configuration de I'extrudeuse a été la
suivante : un débit total de 700 g/h avec une vitesse de vis de 150 rpm et une température de
210 °C. A la sortie de I'extrudeuse le matériau passe a travers un bain de refroidissement puis
dans un granulateur. Une fois les granulés du composite obtenus, ils ont été séchés dans des
étuves avant d’étre injectés en utilisant une presse d’injection DK CODIM 175/410 ayant une

force de serrage de 1750 kN. La température d’injection a été réglée a 230 °C avec une vitesse
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d’injection de 15 mm/s. La température du moule a été maintenue a 50 °C afin de permettre
une bonne cristallisation des matrices. Finalement, des plaques de composite ayant
125x125x2.5 mm comme dimensions ont été obtenues aprés un temps de refroidissement de

6 secondes.

Le Tableau 4 récapitule les quatre formulations des composites élaborés :

Renfort CF-100 CF-180

Matrice

Greenlene (RPP) | RPP-CF100 | RPP-CF180

PP PP-CF100 | RPP-CF180

Tableau 4- Différents composites élaborés

2. Caractérisation de la microstructure
La caractérisation qualitative et quantitative de la microstructure des différents
composites élaborés a été réalisée en utilisant une technique ultrasonore originale et des

observations microscopiques.

2.1 Principe de la méthode ultrasonore
Cette technique non-destructive permettant de déterminer une éventuelle anisotropie
dans le matériau consiste a immerger deux sondes dans un bac d’eau : 'une émettrice (E)
d’onde ultrasonore et I'autre réceptrice (R). Ces deux sondes mises face a face sont éloignées
d’une distance connue (d). Cette distance reste inchangée pendant toute la durée de la

procédure de mesure.

La premiere étape de la procédure consiste a mesurer la vitesse de propagation de
I'onde dans l'eau, Vo, a l'aide d'un oscilloscope afin de déterminer le temps de vol de I'onde
entre les deux sondes (distance / temps). Dans un second temps, I'échantillon composite a
caractériser est placé perpendiculairement entre les deux sondes comme indiqué par la Figure
22. Ainsi, des ondes longitudinales sont générées et se propagent a travers I'épaisseur de
I’échantillon.

Si I'on suppose que toutes les fibres sont contenues dans le plan de la plaque, on peut

considérer que la vitesse de I'onde longitudinale V. ne dépend que de la teneur en fibres. En
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effet, dans ce cas, la vitesse de |'onde ne dépend pas de la distribution d'orientation des fibres.
Par la suite, I'échantillon est tourné d'un angle i (angle d'incidence) pour donner lieu a des
ondes transversales (T) qui se propagent a travers |'échantillon dans une direction (r) définie
par la loi de Snell:

sin(i) B sin(r)

A Vr
Ou V7 est la vitesse des ondes transversales dans I'échantillon.

Lors de la propagation d'ondes transversales, I'échantillon est soumis a un cisaillement
(Figure 23) dans le plan (z, ). La rotation de I’échantillon autour de ’axe normal (n), génére
une variation de V1 directement reliée a |'orientation relative des fibres. En effet, si les fibres
sont orientées dans le plan de cisaillement (Figure 23a), elles offrent une section élevée au
cisaillement. Par conséquent, des valeurs plus élevées de V1 sont mesurées. Par contre,
lorsque les fibres sont orientées perpendiculairement (Figure 23b), la section cisaillée ainsi
gue la vitesse de I'onde sont a leurs valeurs les plus basses. Par conséquent, I'évolution de V1
par rapport a lI'angle de rotation autour de la normale indiquera clairement I'orientation
prédominante des fibres. De plus, on peut définir un indicateur K (%), dénommé coefficient

de biréfringence acoustique, lié a « l'intensité » d'orientation des fibres, comme:

_ Vormax = Vormin

K = x 100
VOT av

Ou Vyr qv est la valeur moyenne des V.

.I"lll:‘ vn Vi

Figure 22. Représentation schématique du dispositif des mesures ultrasonores
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Figure 23. Méthodologie de détermination de I'orientation des fibres (a) fibres
longitudinales (b) fibres perpendiculaires

Selon la Figure 22, la vitesse de I'onde longitudinale dans le matériau est donnée par :

Ou te est le temps de passage entre les deux sonde et il est donné par :

EA+ BR AB
ty= ————+ —
Vo Vr

Enfin, la vitesse de I'onde de cisaillement dans le matériau est donnée par :

eV,

Ve

€2 + 2eVy(t, — to) cos i + Vo2 (t, — ty)?

2.2 Résultats

Les résultats de la caractérisation de la microstructure par mesures ultrasonores et par
microscopie du composite totalement recyclé, RPP-CF180, sont reportés dans la Figure 24.

La direction privilégiée du renfort dans le matériau, pour la caractérisation par
ultrasons (Figure 24-a), est indiquée par I’axe principal des diagrammes polaires des vitesses
des ondes en fonction de I'angle d’orientation de I|’échantillon. La caractérisation de
I'orientation des fibres a été réalisée par des mesures a différents points (mentionnés de 1 a
9 sur la Figure 24-a) des plaques des composites. Les résultats montrent une forte orientation
des fibres de carbone dans le sens de I'injection. Cependant, le coefficient de biréfringence
acoustique K relié a I'intensité de I'orientation des fibres, montre un appauvrissement relatif
en renfort dans certaines zones de la plague (zone en bleu) par rapport a d’autres (zones en
rouge). En effet, les zones rouges de la plaque représente des valeurs de K allant de 21 jusqu’a
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32%, alors que la zone en bleu varie entre 12 et 20 %. Cette variation de K n’aura pas d’effets

importants sur les propriétés mécaniques des matériaux et ceci sera discuté par la suite.

(a)

K
3210
Sens a0 1
30,02
d’injection 55 704
o 26,84
2 23,78
Fas 7170
19,62
17.54
15,48
13.38
N 11.20

/Sens

= 5 ey d’injection
N
Zone peau

+intermédiaire

1mm
A\
N\
Zone cceur
0.5mm
A\
N\
Zone peau

+intermédiaire Zone peau

Imm

Figure 24. Analyse de la microstructure du RPP-CF180 par (a) mesures ultrasons et (b) par
microscopie

Quant a la caractérisation microscopique (Figure 24-b), elle met en évidence I'effet de
I’écoulement lors de I'injection sur la microstructure des composites. On observe clairement
un effet cceur-peau au sein du matériau caractérisé par 3 couches évidentes : deux zones
intermédiaires représentant 80% de I'épaisseur ou les fibres sont orientées dans le sens
d’écoulement et une couche coeur avec 15% d’épaisseur ou le renfort est perpendiculaire au
sens d’injection. Quant aux 5% restant, ils représentent la zone peau ou les fibres sont
aléatoirement orientées; ce phénomene est di a l'effet fontaine comme mentionné
précédemment dans le chapitre bibliographique. Par ailleurs, la taille moyenne des fibres au
sein des plaques est différente de celle de départ et ceci est d{ a la casse de ces dernieres lors

de I'extrusion et de 'injection. En effet, suite a une étude statistique sur plusieurs échantillons,
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on a remarqgué que la longueur moyenne des CF-180 diminue apreés le procédé d’élaboration

pour avoir une longueur moyenne de I'ordre de 100 um et celles de 100 um chute de 50%.

3. Caractérisation physico-chimique
L'analyse thermique fait appel a plusieurs techniques de caractérisation des
polymeéres, en particulier en ce qui concerne leurs propriétés de résistance aux chocs [110].
Dans le présent travail, des analyses par Calorimétrie différentielle a balayage (DSC) et par
Analyse Mécanique Dynamique (DMA) ont été utilisées pour déterminer les différentes

propriétés physico-chimiques.
3.1. Techniques expérimentales

3.1.1. Calorimétrie différentielle a balayage (DSC)
La température de fusion (Ts), le taux de cristallinité (Xc) et le temps d’induction a
I’oxydation (TIO) des échantillons ont été mesurés par analyse calorimétrique différentielle

(DSC) en utilisant des calorimétres de type Q1000 et Q10 sous oxygene.

Pour la mesure de la température de fusion et le taux de cristallinité, des échantillons
de 4 a 7 mg ont été placés dans des capsules hermétiquement fermées en aluminium puis
chauffés dans un premier temps de 10 °C a jusqu’a 180 °C avec une vitesse de chauffe de 10
°C/min et un maintenus pendant 5 min a cette température dans le but d’effacer toute histoire
thermique présente dans le matériau. Ensuite, les échantillons ont été refroidis avec la méme
vitesse de chauffe jusqu’a 10 °C puis réchauffés une seconde fois jusqu’a 180 °C afin de

déterminer la température de cristallinité et celle de fusion et les enthalpies correspondantes.

Le temps d’induction a I'oxydation, permettant de détecter une éventuelle présence
d’antioxydants dans le matériau [111] [112] [113], a été mesuré en pla¢ant des échantillons
ayant une masse moyenne entre 4 et 7 mg dans des capsules hermétiques ouvertes sous une
atmospheéere composée a 100% d'O,. Ces échantillons ont été chauffés sous une pression de 1
bar d’oxygéne pur avec un débit maintenu a 50 ml/min de 50° jusqu’a 200 °C avec une vitesse
de chauffe de 10 °C/min puis maintenus a 200°C. Le principe de la technique est décrit par la

Figure 25:
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Figure 25. Méthode de détermination graphique de I'OIT [113]

3.1.2. Analyse thermomécanique (DMA)

En raison de la limitation de la DSC dans la détection des températures de transition
vitreuse des blends [114] [115] [116], les températures vitreuses des différents matériaux ont
été déterminées en réalisant des tests thermomécaniques en flexion 3 points a I'aide d’une
Machine d’analyse mécanique dynamique (TA Instruments DMA Q800) sur des échantillons
parallélépipédique ayant 60x12x2.5 mm?3 comme dimensions. Ces tests ont été réalisés sous
azote liquide sur une plage de température allant de -140 a 100°C avec une température de

chauffe de 2°C/min et une fréquence de 1 Hz.
3.2. Résultats

3.2.1. Propriétés thermiques et thermomécaniques
Les propriétés thermiques des différents matériaux ont été étudiées en mesurant les
températures de fusion (Tm) et de cristallisation (Tc) ainsi que le taux de cristallinité Xc calculé
par la formule suivante tout en tenant compte des proportions du PP, du PE et des fibres dans

les deux matrices :

AH,, X (mc/m
g o Afm X (mc/mp)

100
¢ AH,

Ou: AH,, est I’enthalpie de fusion, AH, est I’enthalpie du PP et du PE de 100% cristallin
(AH, = 207 j.g’* pour le PP et 293 j.g pour le PE [Roger L. Blaine]), mc est la masse du PP ou
du PE dans I’échantillon et mp est la masse totale.

Les thermogrammes issus des analyses DSC sont présentés dans la Figure 26. Il en
ressort clairement que le PP représente un seul pic endothermique principal lié a la fusion, a

167 °C et un pic exothermique correspondant a la cristallisation a 133 °C alors que le blend
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RPP représente deux pics de fusion un a 127 ° C et un second a 164 °C et deux pics de
cristallisation a froid a 117 °C et 125 °C. Afin de bien déterminer les vraies valeurs des
enthalpies (surfaces des pics) du polypropyléne et du polyéthyléne dans le blend, une
déconvolution gaussienne des pics endothermiques et exothermiques a été réalisée grace au
logiciel Origin Lab. Les différents résultats obtenus sont représentés dans le Tableau 5. Ces
derniers montrent d'une part qu'avec la présence du polyéthyléne dans le blend, la fusion du
polypropyléne est légerement influencée, en effet elle chute de 5%. Cependant la
cristallisation du PP est fortement influencée par I'ajout du PE dans le blend. D'autre part, on
remarque qu’avec 'ajout des fibres de carbone dans les matrices, les températures de fusion
et de cristallisation restent inchangées. Néanmoins, le taux de cristallinité est influencé par la

présence du renfort et augmente de 7 a 8%.
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Figure 26. Thermogrammes des analyses DSC des deux matrices

Echantillon cristallisation Fusion Xc (%)

T.(°C) AH(QJg") Tm(C) AH@gY)

RPP PE 117 155 127 176 66

PP 125 67 164 66 32

PP 133 65 167 66 32

PE 117 146 128 217 74

RPP-CF180 PP 125 68 164 78 39
PP-CF180 135 66 167 80 39

Tableau 5- Propriétés de fusion et de cristallinité des matrices et des composites
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Au-dela de son applicabilité exceptionnelle dans la mesure de la température de
transition vitreuse (Tg), du module de conservation (E ') et du module de perte (E ") des
polymeres, I'analyse thermomécanique est un outil puissant pour étudier la miscibilité, le
frottement interne qui peut étre lié au comportement d'amortissement, la morphologie de
phase des mélanges de polymeéres et le mécanisme moléculaire de n'importe quel type de
transitions dans les polymeres [117] et [118].

Les propriétés thermomécaniques du blend recyclé et du polypropyléne pur sont
illustrées par la Figure 27 qui représente les courbes des modules de conservation (E’) et de
perte (E”) ainsi que I'amortissement (tan §). Ces courbes montrent les différentes
températures de transition qui sont récapitulées dans le Tableau 6.

On remargque clairement qu'il y a une présence de deux mouvements de relaxation
assignés ac (T1=46°C), et a (T2 =-2 °C) dans l'ordre décroissant de température: mouvement-
ac et mouvement-a sont attribués a la relaxation de la zone cristalline (des sphérolites) et a la
température de transition vitreuse de PP (Tg.pp) respectivement [119]. T4 (-125 ° C) correspond
a latempérature de transition vitreuse du polyéthyléne [120] et [121]. Quant a la température
de transition a -47 °C, elle est liée a la transition B du polypropyléne.

Les résultats montrent également que la transition a du PP et du PE dans le mélange est
presque identique a celle des polymeéres purs, ce qui indique que le RPP est un mélange de

polymeéres non miscibles [122].

T1 (°C) T2 (°C) T3 (°C) T4 (°C)
PP 46 -2 -48 -
RPP 45 -2.5 -47 -125

Tableau 6-Différentes températures de transition des deux matrices
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Figure 27. Spectres des modules de (a) conservation (E’) et (b) de perte et (c)
I’'amortissement (tan 8) des deux matrices
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3.2.2. Temps d'Induction a I'Oxydation (OIT)
L’étude du vieillissement se focalisera dans ces travaux de recherches sur le matériau
composite totalement recyclé a fibres de carbone ayant une longueur moyenne de 180 um

(RPP-CF180). Ce choix sera expliqué dans le chapitre 3.

Les résultats des essais d’OIT sur les échantillons du RPP-CF180 ainsi que sur sa matrice
RPP sont représentés par la Figure 28. Ces résultats montrent que la matrice et le composite
possedent chacun un plateau de 343 et 331 min respectivement correspondant a leurs OIT.
Cette différence peut se traduire par le phénomene d’une consommation partielle des
antioxydants lors du procédé d’élaboration et aura par conséquent une influence sur le

vieillissement thermique : temps d’induction et I'apparition des produits d’oxydation.

1 -
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B
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Figure 28. Comparaison des OIT du RPP-CF180 et RPP

Les analyses physico-chimiques montrent d’une part que la matrice recyclée est un
blend vu que les deux polymeéres présents sont bien non miscibles et que I'ajout des fibres de
carbone n’influe pas sur les températures de fusion, de cristallisation ainsi que celles de
transitions vitreuses mais leur présence impacte le taux de cristallinité. D’autre part, les
mesures des OIT ont montré que le taux des stabilisateurs dans le composite diminue aprés le

procédé d’extrusion et d’injection par rapport a celui dans la matrice.

4. Caractérisation mécanique

La caractérisation mécanique des différents matériaux a été faite a deux échelles :

e Echelle macroscopique ou des essais en traction a la rupture ont été réalisés a
différentes vitesses de sollicitation allant du régime quasi-statique (102 s) au

régime dynamique rapide (100 s?).
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e Echelle microscopique moyennant des essais in situ en flexion 3 point a I'aide d’un
microscope a balayage électronique (MEB) pour analyser qualitativement et

guantitativement les mécanismes d’endommagement.

4.1. Essais mécaniques a différentes vitesses de déformation

La campagne d’essais expérimentaux a plusieurs vitesses de sollicitation a été menée
sur une machine de traction a grande vitesse Shenck Hydropuls VHS 5020 (Figure 29).
Cette machine permet de réaliser des vitesses de déplacement du vérin allant de 10* m/s
jusqu’a atteindre 20 m/s. La machine est dotée d’un systéme de lancement de type tube —
coulisseau. Ce dernier permet, sur une course de 135 mm, d’atteindre la vitesse de consigne
lors de la phase d’accélération du vérin préalable a la mise en charge de I'échantillon.
Une cellule piézo-électrique de capacité 50 kN située en amont entre la transverse et le mors
supérieur a permis de mesurer I'effort généré. Afin de pouvoir minimiser les effets d’inertie,

le serrage est réalisé mécaniquement et controlé.

Le dispositif hydraulique est alimenté en permanence par un groupe hydraulique qui
apporte I'énergie nécessaire pour assurer une continuité du chargement et une vitesse
constante au cours d’un essai. Cependant, la mesure de |'effort au niveau de I’échantillon est
perturbée par des ondes générées par le systeme de mise en charge. Par conséquence, des
champs de contrainte et de déformation non homogénes sont générés et engendrent a leurs
tours une vitesse de déformation non constante au sein de la zone utile de I’échantillon. Pour
remédier a ce probléme, les travaux de Z. Jendli [35] ont montré que |'utilisation d’un matériau
amortissant intercalé en contact entre les piéces en question ainsi qu’une optimisation de la

géométrie de I'échantillon permettent de pallier ce probleme.

La déformation locale a été mesurée par une technique sans contact qui consiste a
placer deux taches circulaires sur la surface de la zone utile. Le déplacement relatif de ces
marques a été enregistré a I'aide d’une caméra a grande vitesse a capacité d’acquisition de
250.000 images par seconde. L’allongement des spécimens durant le chargement a été
déterminé tout en suivant a chaque instant, la distance séparant les barycentres des deux

points grace a un logiciel de traitement d’image : ImageJ.

63



Load cell

Compaosite specimen

Fixing system
Sliding bar
Hydraulic jack

135 mm

Damping joint (nitrile)

Displacement direction

Figure 29. Machine de traction a grande vitesse

4.2. Essaisin situ
L’étude des mécanismes d’endommagement du composite RPP-CF180 a I'état vierge
et a différents stades de vieillissement a été réalisée par des observations in situ sur des
échantillons rectangulaires soumis a un chargement en flexion trois points. Le chargement a
été assuré I'aide d’une micromachine de flexion trois points (Figure 30 (a)) avec une longueur

de portée de 35 mm dans une chambre du MEB (JEOL JSM-7001F).

La vitesse du point central de contact a été configurée pour 200 um/min pour
permettre I'acquisition des images des observations in situ. Ce déplacement a été interrompu
a des moments bien précis et pour une période ne dépassant pas les 3 minutes afin d’éviter
tout phénomene de relaxation du matériau [34]. Les observations ont été focalisées sur la
surface latérale (longueur-épaisseur) de I’échantillon avec un accent particulier sur la zone de

traction, notamment sur la couche peau comme illustré par la Figure 30 (b).

La condition de charge de flexion trois points conduit a une contrainte maximale dans
la région de traction, ce qui présente |'avantage de réduire I'observation a la zone ou le

dommage maximal peut étre anticipé.

Les échantillons, prélevés des étuves a des temps bien précis, ont été préparés suivant
la méme procédure de polissage qui impliquait 5 minutes de passage sur les différents papiers

abrasifs : 1000, 2400 et 4000. Enfin, afin assurer la continuité électrique et d’éviter I'effet du
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chargement électrique dans le polymeére, les spécimens ont été revétus d’une fine couche

d'alliage en or.

tensile region

Figure 30. Micromachine de flexion: (a) image de I’expérience (b) illustration

Il faut souligner que, étant donné que I'objectif principal du travail actuel est de se
concentrer sur I'étude des mécanismes de 'endommagement et leurs quantifications, les
observations MEB effectuées a un grossissement local et élevé sont donc nécessaires. Par
conséquent, les configurations locales de fibres telles que celles proches les unes des autres
avec une orientation transversale a la direction de la contrainte macroscopique, ont été
fréguemment observées avec une attention particuliére pour les fibres situées dans la couche
peau. De plus, et dans le but d’obtenir des résultats d’endommagement statistiquement

significatifs, la taille de la zone représentative d’observation a été fixée a 125x80 um.

5. Suivi du vieillissement par spectrométrie

Dans le cadre de ce travail, les composites RPP-CF180 et sa matrice RPP ont été soumis a
un vieillissement thermique accéléré a hautes températures dans des étuves ventilées a I'air
sous pression atmosphérique.
Des films des deux matériaux ont été vieillis avec les éprouvettes destinées pour la
caractérisation mécanique a 120, 130 et 140°C. Ces films ont été obtenus par microtomage et
possedent une épaisseur moyenne variant entre 20 et 25um.

Lors du vieillissement thermique certains changements de composition chimique

peuvent avoir lieu tel que:

e La disparition des groupements chimiques initialement présents dans le matériau au
niveau des liaisons les plus faibles.
e La formation des produits d’oxydation, notamment des carbonyles ayant des liaisons

C=0 et/ou des hydroxyles avec des liaisons OH.
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e La formation des produits volatils
La spectroscopie IRTF met en évidence ces modifications de structure chimique.

5.1. Spectrométrie infrarouge (IR)
La spectrométrie infrarouge permet lidentification de la nature des fonctions
chimiques et les quantifier a partir de la détection des modes de vibration caractéristiques des

liaisons chimiques du polymere.

Les deux modes d’analyse IRTF existants sont le mode en réflexion pour caractériser
les échantillons épais et le mode en transmission pour les films minces. Dans le cas de notre
étude du vieillissement, les analyses ont été réalisées en mode transmission avec une
résolution spectrale de 4 cm™ dans un domaine spectral s’étendant de 400 a 4000 cm™ en
utilisant un spectrometre infrarouge (PerkinElmer) sur des films ayant une épaisseur moyenne
entre 20 et 25 um.

Cette méthode consiste a émettre un faisceau infrarouge traversant totalement
I’épaisseur du film. Ce faisceau mettra en vibration les liaisons chimiques du matériau a des
fréquences bien précises. La fréquence du groupement chimique et son intensité absorbée
seront par la suite analysées pour identifier les différents groupements fonctionnels et leurs
concentrations. La concentration des différents groupements est déterminée grace a la loi de
Beer-Lambert :

A=¢.l.C

OuU A est I'absorbance (sans unité), € est le coefficient d’absorptivité ou d’extinction molaire
(en L.molt.cm?), | I'épaisseur de I’échantillon (en cm) et C la concentration de I'espéce

absorbante (en mol.L?Y).

5.2. Spectrométrie ultraviolet (UV)

La technique d’analyse par spectrométrie ultraviolet permet d’une part de vérifier
I'absence ou la présence de stabilisants dans le matériau et d’autre part de les quantifier. En
appliquant cette technique, les molécules qui sont soumises a un rayonnement dans le
domaine ultraviolet subissent une transition électronique impliquant les photons.

Les spectres ont été obtenus a I'aide d’un spectrophotometre UV-visible PERKINELMER

modele Lambda 5, muni d’une sphére d’intégration. lls sont enregistrés en mode absorbance
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sur une gamme spectrale s’étendant de 200 a 400 nm. L'analyse des données se fait en

appliquant la méme méthode que pour la spectrométrie IR en utilisant la loi de Beer-Lambert.
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Chapitre 3 : Etude et modélisation de I'effet de la
vitesse de déformation sur le comportement
meécanique
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L'objectif de ce chapitre est d’étudier, analyser et modéliser le comportement des
matrices et des composites élaborés sous chargement en traction a différentes vitesses de
sollicitation. L’étude de I'effet de la vitesse de déformation permettra de mieux caractériser
le comportement mécanique des matériaux sur une gamme de vitesses de déformation allant
du régime quasi-statique (102 s?) au régime dynamique (100 s?). Les mécanismes
d’endommagements seront analysés aux deux échelles - microscopique et macroscopique -

des composites.

Dans un premier temps, une étude préliminaire du comportement mécanique des
différents matériaux sous chargement quasi-statique sera réalisée dans le but de déterminer
le composite optimal ayant les meilleures performances mécaniques et répondant aux

exigences industrielles.

Dans un second temps, une méthodologie hybride, expérimentale et numérique visant
a optimiser les essais dynamiques rapides sera détaillée et validée expérimentalement. Par la
suite, les résultats de traction rapide seront analysés macroscopiquement a travers le
comportement mécanique global et puis les faciés de rupture des échantillons aprés rupture
seront analysés a I’échelle microscopique au MEB. Enfin, le comportement mécanique a
différentes vitesses de déformation sera modélisé. Le modele DSGZ [55] sera modifié afin de
mieux prédire la réponse mécanique des composites de notre étude au niveau du seuil de

plasticité.

Cette étude permettra ainsi de mettre en évidence I'effet de la vitesse de déformation
sur le phénomene d’endommagement et de rupture ainsi que ses conséquences sur le

comportement mécanique global des composites étudiés.
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1. Comportement mécanique des matériaux en chargement quasi-statique

Les essais de traction uni-axiale sous chargement quasi-statique ont été menés jusqu’a la
rupture sur une machine de traction universelle INSTRON 5966 de capacité 10 kN permettant
d’imposer de faibles vitesses de déplacement allant de 103 a 10> mm/min. Les résultats
présentés dans ce paragraphe ont été obtenus sur des échantillons découpés de différentes
zones des plaques dans la direction principale du fluage lors de linjection. Pour chaque
matériau, cinq échantillons ont été testés. La déformation réelle dans la zone utile des
échantillons a été mesurée en utilisant une méthode sans contact a I'aide d’une caméra.
Deux marquages sont déposés sur la surface de I'échantillon qui est filmée lors de Ila
déformation (voir Figure 31). Une analyse des images réalisée avec Imagel permet de mesurer
le déplacement relatif des deux centres géométriques des marquages afin de déterminer la

déformation. Une synchronisation avec I’effort permet alors de tracer la courbe de traction.

Figure 31. Evolution de la déformation de la zone utile filmée lors d’un essai de traction.

La figure suivante (Figure 32), montre la courbe de la déformation en fonction du
temps. La pente moyenne de la courbe est exploitée afin de déterminer la vitesse de
déformation, € de I’essai de traction. Ces essais permettront de caractériser le comportement

mécanique global des composites et des matrices a I’échelle macroscopique.
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Figure 32. Courbe déformation-temps utilisée pour la détermination de la vitesse de
déformation

La Figure 33 montre I'évolution des courbes contrainte-déformation des différents
matériaux de I’étude pour une vitesse de sollicitation constante de 10 mm/min correspondant

a une vitesse de déformation de I'ordre de 7,7 103 s}(Figure 32).
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Figure 33. Courbes contrainte-déformation sous chargement quasi-statique : (a)

Matrices (b) Composites.
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Ces courbes montrent d’une part que le comportement global des composites hérite
de celui des matrices qui présente les caractéristiques de la réponse d’un matériau a grande
déformation. En effet, 3 étapes sont présentes : une premiere partie élastique quasi-linéaire
suivie d’un pic et d’un plateau de déformation plastique. D’autre part, on remarque clairement
gue la matrice recyclée (RPP) posséde des performances mécaniques meilleures que celles du
PP en termes de contrainte au pic, plateau ainsi que de déformation a la rupture (Figure 33
(a)). Par conséquent, les composites élaborés a partir du RPP héritent aussi de cette propriété
et présentent a leurs tours de meilleures propriétés mécaniques en traction que celles de ceux
obtenus avec le polypropyléne standard comme l'illustre la Figure 33(b).

Le Tableau 7 résume les différentes propriétés mécaniques en traction quasi-statique
(QS). On montre qu’avec I'augmentation des longueurs des fibres au sein de chaque matériau
une augmentation significative dans le module d’Young est générée [123]. Toutefois, a taux
et longueur des fibres équivalents, on note des valeurs de modules bien plus importantes dans
le cas des composites a matrice recyclée. Cette différence augmente avec la longueur de fibre
(30% pour les CF100 et 50% pour les CF180). Une analyse microscopique des facies de rupture

permettra par la suite de bien éclaircir la raison de cette différence.

Matériau E (MPa) Gpic (MPa) €pic Gultim (MPa) €Ultim
RPP ~1100+50 ~24+0.5 ~0.066+0.001 ~21+0.3 ~4.5+0.2
PP ~1000+50 ~19+0.5 ~0.075+0.001  ~18.7%0.2 ~3140.1
RPP-CF100 ~2300+100 ~22+1 ~0.054+0.001  ~20.5%0.5 ~3.5+0.1
RPP-CF180 ~3000+150 ~25+1 ~0.03+0.001 ~23+1 ~3140.1
PP-CF100 ~1700+100 ~19.5+0.5 ~0.06410.001 ~18+0.5 ~1.7+0.1
PP-CF180 ~2000+100 ~20.5+0.5 ~0.05+0.001 ~18.5+0.5 ~1.4+0.1

Tableau 7- Propriétés mécaniques des matrices et des composites en traction quasi-
statique

Par ailleurs, la diminution de la longueur des fibres engendre d’une part, une
augmentation de la déformation au seuil (pic) et a la rupture. Par contre, les contraintes au
seuil et a la rupture (palier) diminuent. A titre d’exemple, on remarque que pour le composite
totalement recyclé, une augmentation de la longueur du renfort engendre une diminution de
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55% et de 15% pour la déformation au pic et a la rupture respectivement et une augmentation

de 12% et de 14% pour la contrainte au pic et celle a la rupture respectivement.

Par ailleurs, on rappelle les résultats du Tableau 5 dans le chapitre 2 qui montrent que
les températures de fusion et de cristallisation sont similaires pour les matrices et leurs
composites. Ainsi, en dehors des effets trés locaux aux interfaces fibre-matrice, on peut
affirmer que le comportement thermomécanique des matrices thermoplastiques n'est pas

significativement affecté par la présence des fibres de carbone.

Ces résultats préliminaires nous permettent de choisir les microstructures optimales
qui feront I'objet de notre étude. Par conséquent, dans la suite du travail, on se focalisera sur
le composite totalement recyclé avec des renforts de longueur moyenne de 180 um (RPP-
CF180). A titre comparatif, son équivalent élaboré avec la matrice standard (PP-CF180) sera

aussi étudié en tant que référence comparative.

2. Comportement mécanique des matériaux en chargement dynamique
Aprés une caractérisation préliminaire du comportement mécanique global des
composites et des matrices sous chargement quasi-statique, il est question dans cette
seconde partie d’étudier et d’analyser I'effet de vitesses de déformation plus rapides sur les
propriétés mécaniques des matériaux. Seul le composite totalement recyclé RPP-CF180
présentant les meilleures propriétés mécaniques sera retenu avec son équivalent semi-recyclé

(PPCF180) pour la suite de I'étude.

Les effets de I'inertie propre aux essais dynamiques ainsi que la propagation d’ondes
de choc présentent des obstacles majeurs lors de I’essai de traction a grande vitesse. En effet,
dans ces conditions extrémes I’échantillon est facilement soumis a des variations spatio-
temporelles des champs de contraintes et de déformations. De plus, la présence des ondes au
sein du systéme produit des perturbations importantes sur les mesures. C'est en effet tout le
montage qui peut se mettre en mode de vibration propre et provoquer de fortes
perturbations, notamment au niveau de la mesure de I'effort. Par conséquent, dans ces
conditions, il est tres difficile d’'imposer une homogénéité des champs au sein de I’échantillon
et de procéder a des mesures représentatives. |l est donc primordial, avant d’entamer
I'analyse expérimentale du comportement mécanique, de mettre en place une méthodologie

numeérigue permettant de réduire au maximum ces perturbations en recherchant d’'une part
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I’'homogénéité des déformations dans la zone utile de I’échantillon et d’autre part une vitesse
de déformation rapidement constante dans cette méme zone. On cherchera donc a réduire la

magnitude des perturbations. Pour ce faire, on utilisera deux moyens combinés [124]:

1) Un amortissement créant une grande déformation en amont de I’échantillon,
2) Une rupture d’'impédance mécanique a travers I'optimisation de la géométrie des

échantillons.
La mise en ceuvre de cette méthodologie est détaillée au paragraphe suivant.
2.1 Méthodologie d’optimisation de la géométrie des échantillons

2.1.1. Mise en ceuvre
Cette méthodologie vise a travers une optimisation numérique a déterminer une
géométrie optimale des échantillons permettant d’atteindre rapidement une distribution
homogene de la déformation et une vitesse de déformation constante dans la zone utile de
I’échantillon. La procédure mise en place utilise de fagon couplée des mesures expérimentales
et des calculs numériques par éléments finis menés sous le code de calcul ABAQUS explicite

qui permet de prendre en compte les effets d’inertie.
La méthodologie d’optimisation se compose de quatre étapes :

e La premiere étape consiste a réaliser un essai sur éprouvette ayant une géométrie
droite de type barreau tout en mesurant, par extensométre laser ou par imagerie
rapide, le déplacement induit aux extrémités de I’échantillon. Cette procédure
permet de mesurer le pouvoir amortissant du joint d’amortissement placé entre le
tube et le coulisseau. Lors de son écrasement, on peut observer une diminution de la
vitesse de chargement au tout début du test. Aprés un certain temps de montée (t™),
pour lequel le joint d'amortissement est complétement comprimé, la vitesse de
déplacement induit entre les extrémités de I'échantillon devient constante et se
rapproche de la vitesse imposée. Plusieurs matériaux ont été testés afin d’optimiser
le joint d'amortissement dans le but de réduire le temps de montée tout en
conservant un pouvoir amortissant important évalué par la baisse de I'amplitude des
ondes de perturbation mesurée sur |'effort. Le temps de montée optimal (t;) en

utilisant un joint en nitrile est estimé expérimentalement et varie entre 10 et 10
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secondes en fonction de la vitesse d'essai nominale et de |'épaisseur de joint adoptée.
Ce joint permet un amortissement rapide dans la zone de déformation élastique pour
la plupart des polyméres et composites.

Une fois le temps de montée évalué, les conditions aux limites sont numériquement
appliquées aux extrémités de I’échantillon en terme de vitesse imposée afin de
calculer la réponse dynamique de ce dernier (Figure 34 (b)).

En s’assurant que I’échantillon se comporte comme un solide élastique anisotrope,
un processus d'optimisation itératif est effectué en utilisant des simulations par
éléments finis dans le but de déterminer les parametres géométriques optimaux Lj,
Ly, L3, Lsa et R qui permettront d’assurer une diminution des effets des ondes
mécaniques afin de générer des champs de contrainte / déformation homogeénes et
une vitesse de déformation constante dans la zone utile de I'échantillon comme
décrit par la Figure 34(c).

Finalement, des essais expérimentaux sont ensuite réalisés afin de valider le choix de
la géométrie optimale. La géométrie de I'échantillon optimisé en forme d'haltére est
résumée dans le Tableau 8. On notera que les rayons de raccordement sont tres
petits et caractéristiques des échantillons dynamiques et qu’ils permettent une
rupture d’'impédance mécanique brutale. Cet échantillon se comporte donc comme
un piege a ondes permettant la réflexion des ondes en amont vers le piston loin de

I’échantillon et du capteur d’effort.

La Figure 34(c) montre la distribution des contraintes longitudinales de traction prévue

pour I'échantillon optimisé soumis a une vitesse imposée de 4 m/s, ce qui correspond a une

valeur théorique de vitesse de déformation de I'ordre de 400 s™. De plus, on vérifie que,

malgré la présence d’une concentration de contraintes localisées, le champ de contrainte au

centre de I'échantillon composite est homogene. Cependant, il convient de noter qu'en raison

des différents jeux présents dans le systeme de mise en charge, la valeur de la vitesse de

déformation mesurée dans la zone utile de I'éprouvette peut étre inférieure de 20% a 30% a

celle théorique (400 s). Il est aussi a noter que les conditions d’optimisation supposent un

comportement purement élastique qui ne participe pas a I'amortissement des ondes. Dans le

cas de nos matériaux, les grandes déformations subies par I’échantillon joueront un role

important dans I'amortissement et I’homogénéisation des champs dans la zone utile. De plus,
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I'optimisation utilise les caractéristiques mécaniques d’échantillons découpés dans le sens de

I’écoulement, ce qui constitue le cas le plus défavorable pour I'amortissement des ondes.
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Figure 34. (a) Données expérimentales et numériques (b) conditions aux limites (c)
distribution de la contrainte de traction longitudinale (c11) Eprouvette optimisée en forme
d'haltére soumise a un essai de traction (V=4 m/s temps de montée= 2 10 s)

L1(mm) L2(mm) L3 (mm) L4 (mm) R(mm)

Echantillon optimisé 10 6 15 15 6

Tableau 8- Dimensions optimisées des éprouvettes composites pour |'essai de traction a
grande vitesse

La Figure 35 représente |’évolution du profil de la contrainte longitudinale (c11) le long
de la ligne centrale de I'éprouvette. La propagation de I'onde de choc dans I'éprouvette est
décrite par les premiers pas de chargement (Figure 35 (a)). Les résultats illustrés par la Figure

35 (a) montrent bien que I'onde mécanique disparait trés rapidement. En effet, apres
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seulement 3,5 107 s, la répartition des contraintes devient relativement homogéne pour une
contrainte moyenne de 1,2 MPa. Au-dela du huitieme pas correspondant a un temps de 4 10
> s, la contrainte devient totalement homogéne sur la totalité de la zone utile comme décrit

par la Figure 35 (b).
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Figure 35. Evolution du profil spatio-temporel de la contrainte longitudinale (c11) dans
I’échantillon (a) jusqu’a stabilisation totale (b) une fois la vitesse de sollicitation imposée
atteinte

2.1.2. Validation de I'optimisation

Un joint en nitrile d’épaisseur 1.5 mm a été choisi comme joint optimal pour les essais
de traction rapide aprées avoir effectué plusieurs tests. La Figure 36 représente I’évolution de
la vitesse de déformation dans la zone utile de I’échantillon du RPP-CF180 obtenue
numériquement et expérimentalement par des essais de tractions réalisées a la méme vitesse
de sollicitation. Les résultats (La Figure 36) montrent une bonne corrélation et une
superposition de la courbe numérique et celle obtenue expérimentalement. Par ailleurs, les
simulations numériques considérent que le composite est assez homogene, alors que ceci est
loin d’étre le cas [125, 35]. Cependant, les dispersions des mesures expérimentales sont tres
faibles et ne dépassent pas les 5% et les résultats des essais de traction dynamiques
présentent une bonne reproductibilité. Ceci nous permet de conclure que I'onde de choc ne

perturbe pas les scénarios de déformation et d’endommagement a I'échelle locale.
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Figure 36. Comparaison de I’évolution numérique et expérimentale de la déformation dans

I’éprouvette

Les résultats de la figure ci-dessus montrent aussi qu’a partir d’'une valeur temporelle de
I'ordre de 4x107 s, correspondant au temps de montée (t™), et tout en restant dans la partie
élastique du comportement mécanique, la vitesse de déformation se stabilise et devient
constante et mesurable. La Figure 37 montre a titre d’exemples des évolutions de la vitesse
de déformation mesurées dans la zone centrale de I'échantillon RPP-CF180 pour différentes
vitesses de sollicitation. Il est donc possible de déterminer avec précision les propriétés

élastiques du matériau.
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Figure 37. Différentes mesures de la vitesse déformation pour RPP-CF180
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2.2 Effets de la vitesse de déformation

L’étude de I'effet de la vitesse de sollicitation sur le comportement mécanique global
des matériaux a été réalisée en menant des essais de traction jusqu’a la rupture sur une
gamme vitesse de déformation allant de 7.103 s jusqu’a 200 s*. La Figure 38 illustrant I'effet
de la vitesse de déformation sur le comportement mécanique global des matériaux montre
clairement que ce dernier est trés sensible a la vitesse de sollicitation. En effet, la contrainte
augmente et l'allongement a la rupture diminue avec I'augmentation de la vitesse de
sollicitation. Par ailleurs, les matrices et les deux composites montrent que malgré quelques
faibles variations dans la microstructure, la premiére partie des courbes
contrainte/déformation correspondant au module d’élasticité reste relativement constant

avec I'augmentation de la vitesse de déformation.

La méthodologie expérimentale définie précédemment permet d’estimer, en fonction
de la vitesse de déformation, I’évolution du comportement mécanique en termes de module

d’élasticité (E), contrainte et déformation au pic (opic, €pic) et a la rupture (Outtime, Eultime)-
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Figure 38. Courbes contrainte/déformation a différentes vitesses de déformation (a) RPP
(b) PP (c) RPP-CF180 (d) PP-CF180
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D’apreés la Figure 38 et la Figure 39 (a), il est facile de confirmer que la phase élastique
du comportement reste insensible a I'effet de vitesse de déformation. Quant aux écarts de
mesures présents quelques soit la vitesse de sollicitation (Figure 39 (a)), ils sont associés a
guelques variabilités dans la microstructure des composites (distributions et longueurs de
fibres).

Néanmoins, la Figure 39 (a, b, c et d) montre que, au-dela de la limite élastique, le
comportement non linéaire est fortement affecté par I'augmentation de la vitesse de
déformation. En effet, avec I'augmentation de la vitesse de déformation, les contraintes au
pic et celle a la rupture augmentent linéairement jusqu’a 10 s puis évoluent avec une pente
plus importante dans le cas de la matrice non recyclée et son composite et exponentiellement
dans le cas de la matrice Greenlene et du RPP-CF180. Par ailleurs, I'allongement a la rupture
(Figure 39 (e)) se caractérise par une chute importante, pour tous les matériaux, des le début
de l'augmentation de la vitesse de déformation puis commence a se stabiliser dés |’atteinte
des 10 st. Quant a la déformation au pic, elle semble rester insensible a la vitesse de
sollicitation. A titre d’exemple, dans le cas du RPP-CF180 la contrainte au pic et celle a la
rupture augmentent de 50 % et 70% respectivement et la déformation a la rupture chute de

97% en passant du régime quasi statique a une vitesse de déformation de I'ordre de 120 s%.
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Figure 39. Effet de la vitesse de déformation : (a) Module d’Young (b) contrainte au pic (c)

contrainte a la rupture (d) déformation au pic (e) déformation a la rupture

La question qui se pose dans cette partie est « pourquoi le module d’Young du RPP-

CF180 est supérieur a celui du PP-CF180 alors que le méme type et taux de fibres de carbone

ont été utilisés et que les deux matrices ont des modules similaires ? ». Pour mieux

comprendre l'origine physique de la différence dans le module, il est nécessaire de réaliser

des observations a I'échelle microscopique sur les facies de ruptures des échantillons afin

d’identifier les mécanismes d’endommagement. En effet, une baisse de module traduit un

mauvais transfert de charge au niveau des interfaces fibre-matrice. Par conséquent, I'analyse

des états de déformation au niveau des interfaces permet de mettre en évidence I'effet des
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propriétés de 'interface fibre-matrice pour chacun des composites en fonction de la vitesse

de sollicitation.

2.3 Etude des mécanismes d’endommagement

Afin d’analyser et bien comprendre la différence entre les deux composites en terme
de module d’une part et de mettre I'accent sur I'effet de la vitesse de déformation sur les
mécanismes locaux de déformation et d'endommagement d’autre part, des observations des
faciés de rupture sous MEB ont été réalisées sur des échantillons aprées rupture sollicités a
différentes vitesses de déformation. Les Figure 40 et Figure 41 illustrent I'effet de la vitesse
de déformation sur les mécanismes locaux se produisant notamment dans la zone d’interface
fibre/matrice des deux composites RPP-CF180 et PP-CF180 sur une gamme de vitesses de

déformation allant de 0.1 s* jusqu’a 100 s™.

&
2

i ~

PIMM 7.0kV 8.2mm x800 SE(M) 50. PIMM 7.0kV 10.5mm x800 SE(M)

Figure 40. Influence de la vitesse de déformation sur les mécanismes de déformation et
d’endommagement sur la zone d’interface fibre/matrice du RPP-CF180 :
(a) €=0.15s-1, (b) £€=1s-1, (c) €=10s-1, (d) £ =100 s-1

Les observations montrent une bonne adhérence des fibres a la matrice en régime

dynamique lent, tant dans le cas du RPP-CF180 (Figure 40(a)) que dans celui du PP-CF180
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(Figure 41(a)). En effet, dans les deux cas, cette adhérence est suffisante pour permettre une
plasticité locale importante des matrices. On note en effet qu’apres une ductilité marquée de
ces dernieres une décohésion a l'interface fibre-matrice s’est produite. Cependant, avec
I’augmentation de la vitesse de déformation, une diminution importante de la ductilité locale
des matrices est observée. Cette diminution est plus cruciale dans le cas du composite
totalement recyclé ol I'on remarque un phénomene d’arrachement (pull-out) des fibres a des
vitesses de sollicitation au-dela de 10 s-1 accompagné d’une fragilisation de la matrice comme
décrit par la Figure 40(c) et (d). Par ailleurs, le comportement du PP-CF180 se differe de celui
du RPP-CF180 a grandes vitesses de déformation du fait d’une plasticité locale plus importante

et de I'apparition de cavités autour des fibres comme décrit par la Figure 41 (d).

- ,é AT e
PIMM 7.0kV 9.3mm x800 SE(M,LAQ) 3/7/2017

Figure 41. Influence de la vitesse de déformation sur les mécanismes de déformation et
d’endommagement sur la zone d’interface fibre/matrice du PP-CF180 :
(a) €=0.1s7, (b) €=15s1, (c) £€=1057, (d) £ =100 s?

Toutes ces observations indiquent que I'adhésion fibre-matrice est moins importante

dans le cas du PPCF180. Rappelons que les interfaces des fibres utilisées ne sont pas ensimées.
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L’accrochage des fibres avec la matrice est donc de type physique et dépend de I'architecture
de la matrice a I'échelle microscopique, voire nanométrique. Ceci explique donc les propriétés
élastiques amoindries dans le cas du PPCF180. L’'insensibilité des propriétés élastiques des
matrices sur le comportement élastique est reportée sur les composites correspondants. Ces
analyses microscopiques des faciés de rupture ont par ailleurs permis d’affirmer que
I'endommagement dépend essentiellement de la qualité des propriétés mécaniques de
I'interface fibre-matrice et de la déformation plastique globale et locale dans la zone
d’interface. Par conséquent, on peut conclure que la dépendance de la déformation a la
rupture a la vitesse de sollicitation est justifiée par un fort couplage entre I'effet de la
viscoplasticité locale des matrices et celui du visco-endommagement de l'interface mis en

évidence par [124] et [126].
3. Modélisation du comportement mécanique a différentes vitesses de déformation

L'objectif de cette étude étant de proposer des outils numériques capables de décrire
I'effet du vieillissement sur les propriétés mécaniques des composites thermoplastiques issus
du recyclage, il est important de proposer un modele mécanique pertinent. Dans la finalité de
ce travail, les paramétres de ce modéle devront étre affectés par les parametres du modele
cinétique présenté au chapitre suivant afin de traduire I'effet couplé du vieillissement et des
sollicitations rapides dans un modele unique a construire.

Etant donné que le composite totalement recyclé RPP-CF180 présente des meilleurs
performances mécaniques que celui réalisé avec la matrice standard, seul son comportement
mécanique ainsi que celui de sa matrice RPP seront modélisés dans ce qui suit.

Ainsi que présenté au paragraphe 3.3, le model DSGZ est destiné plus a la modélisation du
comportement mécanique des polymeres a différentes vitesses de sollicitation et
températures. Toutefois, plusieurs auteurs, [127] et [128], ont élargi son utilisation aux
matériaux composites.

La premiere partie de la modélisation consiste a identifier le modeéle dans le cas de la
matrice Greenline a des chargements avec différente vitesses de déformation. Pour ce faire,
on a utilisé la procédure proposée par les auteurs du modele [55] :

Trois essais expérimentaux en traction ont été utilisés :

e Un essai a une température de 296 K avec une vitesse de déformation de 0.01 s,
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e Undeuxieme essai a une température de 323 K avec une méme vitesse de déformation
de 0.01 s
e Un troisieme essai a température de 296 K avec une vitesse de déformation de 12 s,

Les huit coefficients identifiés sont listés dans le Tableau 9.

a(k) K(Mpa.s™) Csz(s™ (o a

1.573 0.24146 0.052 2349.43 0.00701

C1 C: m

3,6 E-05 207.706 61.03

Tableau 9- Coefficients du modéle pour la matrice RPP

La Figure 42 illustre les courbes contrainte-déformation obtenues expérimentalement

et numériquement en utilisant les coefficients ci-dessus pour des différentes vitesses de

déformation allant de 102 jusqu’a 106 s

On peut remarquer que les courbes obtenues par le modele et celles expérimentales

coincident bien. De ce fait, on peut affirmer que le modéle prédit bien le comportement

mécanique de la matrice Greenline sous différentes vitesses de sollicitation.
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Figure 42. Modélisation du comportement mécanique du RPP sous différentes vitesses de

Toutefois, le matériau composite RPP-CF180 présente une réponse mécanique
différente de celui de sa matrice non chargée. En effet, il se caractérise par une augmentation
exponentielle de la contrainte au pic et une petite diminution de la déformation

correspondante a partir d’une vitesse de déformation de 'ordre de 10 s. Ce comportement

sollicitations
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spécifique au seuil cause un obstacle majeur dans I'utilisation du modele DSZG. En effet, la
méme procédure d’identification utilisée sur les résultats expérimentaux obtenus sur le
RPPCF180 montre que le modéle ne traduit pas correctement le comportement mécanique
pour les grandes vitesses comme le décrit la Figure 43.

Cette figure montre que le modele permet de prédire la réponse mécanique globale du
composite au régime quasi-statique (102 s!) mais une fois que I'on passe a une vitesse de
sollicitation supérieure (1 s) ce dernier n’arrive plus a décrire ni I’évolution de la contrainte,
ni au niveau du pic ni au niveau du plateau. Ainsi, une évolution du modele est proposée dans

la suite afin de remédier a ce probleme.
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Figure 43. Limites du modeéle DSGZ pour modéliser le comportement mécanique de

composite RPP-CF180

La premiére étape de la modification du modele DSGZ consiste a déterminer les
différents coefficients et a prédire le comportement mécanique pour le régime quasi-statique
en se référant a la courbe obtenue pour une faible vitesse de déformation et a une autre

courbe obtenue pour une vitesse plus élevée.

Par la suite, on modifie la courbe de la vitesse plus élevée et on détermine les
différentes constantes du modele tout en gardant les parametres de la courbe référence
(régime quasi-statique) inchangés. Ensuite, on répéete I'opération jusqu’a I'obtention de toute
les courbes contrainte/déformation des différentes vitesses de sollicitation et des parameétres

correspondants. Ainsi, les évolutions des constantes obtenues en fonction de la vitesse de
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sollicitation sont déterminées. Ces dernieres sont représentées dans la Figure 44. L'équation

caractéristique de chaque évolution est ensuite déterminée puis injectée dans I'équation

correspondante a chaque coefficient.

La Figure 45 représente les courbes contrainte/déformation du composite totalement

recyclé prédites par le modele DSGZ modifié et celles obtenues expérimentalement. On

constate bien que les courbes générées numériquement coincident bien avec celles

expérimentales. En effet, on arrive a présent non seulement prédire la valeur du plateau mais

aussi I"évolution de la contrainte au pic. Par conséquent, on peut confirmer que les

changement apportés au modele ont permis de modéliser la réponse du comportement

mécanique global du composite a différentes vitesses de déformation.
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Figure 44. . Evolution des paramétres du modéle en fonction des vitesses de déformation
pour le RPP-CF180
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Figure 45. Validation du modéle DSGZ pour le RPP-CF180

4. Conclusion
Dans ce chapitre, une étude préliminaire des propriétés mécaniques des différents
matériaux élaborés a été réalisée en menant des essais de traction en régime quasi-statique
dans le but d’identifier le matériau proposant les meilleures performances mécaniques
répondant aux exigences industrielles. Il ressort que le composite totalement recyclé élaboré
avec des fibres de longueur moyenne de 180 um est le composite optimum. Ainsi, pour le

reste de I'étude ce dernier a été retenu avec son équivalent semi-recyclé.

Dans la deuxieme partie de ce chapitre, une méthodologie d’optimisation de I’essai de
traction rapide a été appliquée. Elle a pour but I'élimination des perturbations liées aux effets
d’inertie et aux phénomeénes de propagation d’ondes lors de la mise en charge rapide de
I’éprouvette. L'optimisation est itérative et utilise des données mesurées expérimentales ainsi
gue des simulations numériques par éléments finis au moyen d’un code explicite capable de
prendre en compte des effets d’inertie. Elle a été appliquée aux échantillons de traction a
rupture. Les résultats obtenus expérimentalement montrent bien la pertinence de la
méthodologie proposée en aboutissant a des champs de déformations et contraintes
homogenes ainsi gu’a une vitesse de déformation constante dans la zone utile de I'éprouvette

des la phase de montée en charge.
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Des observations MEB des facies de rupture ont permis d’apporter une meilleure
compréhension de la réponse du comportement mécanique a différentes vitesses de
déformation et ainsi que les phénomenes impliqués dans la différence de module entre le
RPP-CF180 et le PP-CF180. Par ailleurs, I'effet de la vitesse de déformation sur le couplage
entre la plasticité locale et 'endommagement a été mis en évidence notamment sur les

phénomeénes de déformation dans la zone d’interface fibre-matrice.

Dans la troisieme partie du chapitre, une modélisation du comportement mécanique
de la matrice recyclée et son composite a différentes vitesses de sollicitation a été réalisée en
utilisant le modéle DSGZ. Ce modeéle a montré des limites dans la prédiction du comportement
mécanique du RPP-CF180, ce qui a nécessité certaines évolutions qui ont permis I'obtention
d’une prédiction satisfaisante de la réponse mécanique du composite a différentes vitesses

de sollicitation.

Dans ce qui suit, on s’intéressera dans un premier temps a I'étude et la modélisation
de I'effet du vieillissement thermique (oxydation) sur les propriétés chimiques du RPP et RPP-
CF180. Puis dans un deuxiéme temps, on étudiera les effets de I'oxydation sur les propriétés
mécaniques a I'échelle macro et micro du RPP-CF180 dans le but d’analyser les différents
mécanismes qui rentrent en jeux lors de I'endommagement a différents stades de

vieillissement.
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Chapitre 4 : Etude et modélisation du
vieillissement thermo-oxydant
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Dans le chapitre précédent, nous avons étudié I'influence de la vitesse de déformation
sur le comportement mécanique des matrices, du composite totalement recyclé RPP-CF180
et de son équivalent semi-recyclé PP-CF180. Suite a ce chapitre, le matériau composite RPP-
CF180 a montré les meilleures propriétés mécaniques qui répondent aux exigences
industrielles en termes d’absorption de choc. Ainsi, la suite du travail se focalisera sur ce
dernier et sa matrice (Greenlene).

Dans ce chapitre et le suivant, nous décrirons le vieillissement thermo-oxydant de ces
matériaux a travers I'évolution de leurs propriétés physico-chimiques, mécaniques multi-
échelles et proposeront une modélisation cinétique couplée avec les propriétés mécaniques
a I'échelle macro et micro.

Ce chapitre est dédié dans un premier temps a I'étude du vieillissement thermo-
oxydant des deux matériaux, RPP et RPP-CF180. Pour ce faire, nous effectuerons des analyses
par spectrométrie IR et UV afin de détecter et suivre I’évolution des produits d’oxydation ainsi
gue la consommation des antioxydants présents dans les matériaux. Ceci permettra de bien
comprendre les mécanismes de dégradation qui seront utilisés dans un deuxieme temps dans
la construction d’'un modeéle cinétique capable de décrire I’évolution des produits d’oxydation
tout en tenant compte des antioxydants. Ce modéle permettra aussi de prédire I’évolution de

la consommation de ces derniers.
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1. Caractérisation initiale

1.1. Analyse préliminaire
Avant d’entamer I’étude du vieillissement thermique, les films minces de la matrice RPP
et du composite RPP-CF180 ont été analysés par spectrométrie infrarouge (IR) en mode
transmission dans le but de déterminer leurs compositions chimiques. Grace a cette

technique, les fonctions chimiques présentes au sein des matériaux peuvent étre identifiées.

La Figure 46 représente le spectre IR en mode transmission d’'un film de la matrice
Greenlene, ayant une épaisseur moyenne de 20 um, avec des zooms sur différentes zones afin
de montrer les bandes d’absorptions des stabilisateurs. Sur ce spectre du RPP, on retrouve
toutes les bandes d’absorption caractéristiques du PP et du PE identifiées dans la littérature.
Les différentes bandes caractéristiques de la matrice RPP issues de ce spectre sont

récapitulées dans le Tableau 10.

Nombre d’onde (cm™) Attribution

2951 Elongation asymétrique de CHs (groupe méthyle)

2919 Elongation asymétrique de CH; (groupe méthyléne)

2868 Elongation symétrique de CHs (groupe méthyle)

2851 Elongation symétrique de CH»

1462 Déformation de flexion de CH;

1377 Elongation symétrique de CH3

1362 Déformation de balancement de CH; de la phase amorphe
1304 Déformation de torsion de CH»

Tableau 10- Principales bandes d’absorption IR de la matrice RPP
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Figure 46. Spectre IR en transmission de la matrice RPP

Par ailleurs, on remarque une bande a 1743 cm™ relié aux groupe ester des fonctions phénols
et une autre a 3646 cm™ correspondant a I'antioxydant phénolique [129].

D’autre part, la matrice contient un deuxiéme antioxydant (phosphites organiques) dont on
ne connait ni la composition ni la formule exacte pour des raisons de confidentialités
industrielles. Certaines études [129], [130] et [131] ont permis d’identifier les pics
correspondants aux antioxydants phosphites organiques et d’attribuer a chacun un coefficient
d’absorptivité molaire. A partir du spectre ci-dessus nous n’avons pu identifier que trois pics
correspondant a I'antioxydant phosphites : un pic a 768, un deuxiéme a 887 et un troisiéme a
1195 cm™. Ainsi, pour mieux identifier les pics correspondant a cet antioxydant et bien suivre
sa consommation durant le vieillissement, une extraction des antioxydants a l'aide d’un

solvant a été réalisée sur des films du composite et de la matrice.

1.2. Extraction et identification des pics des antioxydants
La procédure d’extraction (purification) des antioxydants a été réalisée a reflux dans
un mélange ternaire chloroforme-éthanol-hexane (1:1:4) pendant 48 heures. Les films sont
ensuite séchés sous vide a 40°C [132]. Une fois les films purifiés, des analyses par
spectrométrie IR en transmission ont été réalisées a nouveau dans le but d’identifier toutes

les bandes correspondant aux antioxydants.
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La Figure 47 montre le spectre IR de la matrice RPP avant et aprés purification. Ces
résultats permettent d’une part de retrouver les pics attribués précédemment a I’antioxydant
phénolique et d’autre part lidentification des bandes correspondant aux phosphites
organiques. En effet, un quatriéme pic se trouvant a 1234 cm™ et correspondant au

phosphonate a été identifié [133]. Les caractéristiques des différents pics des deux

antioxydants sont résumées dans le
Tableau 11.
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Figure 47. Spectres IR de la matrice RPP avant (1) et apres (2) purification

Antioxydant Phosphites Phénols
Nombre d’onde (cm?) 768 887 1195 1234 3646 1743
€ (l.molt.cm™) 440 318 350 250 117 590

Tableau 11- Caractéristiques des pics des antioxydants
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2. Suivi du vieillissement
Le suivi du vieillissement consiste a prélever, a intervalle de temps régulier, les
échantillons et a les analyser par spectrométrie IR et UV dans le but de déterminer le temps
d’induction (ti) a partir duquel les produits carbonyles commencent a s’accumuler de fagon
conséquente. Pour cela, on suit également I’évolution de la disparition des différents
antioxydants présents dans les matériaux durant I’'exposition dans les étuves, car ces derniers

vont ralentir le phénomeéne d’oxydation et augmenter le temps d’induction.

2.1 Le groupement carbonyle, un indicateur du vieillissement

Pour étudier I’évolution des produits d’oxydation, on a utilisé une approche classique
qui consiste a suivre la concentration totale des produits carbonyles a partir des absorbances
des pics IR dans une plage d’onde entre 1700 et 1780 cm™ grice a la loi de Beer Lambert.
Cependant, la présence des produits ester de I'antioxydant phénolique a 1743 cm™ pose un
obstacle dans la détermination exacte des valeurs des produits d’oxydation. En effet, il est
difficile de distinguer théoriquement et expérimentalement le groupe ester des carbonyles et
de déterminer la concentration correspondant a chacun de ces éléments dans la plage d’ondes
étudiée. En effet, ces deux groupes se « superposent » comme l'indique la Figure 48. Cette
figure décrit I'évolution des groupes ester et des carbonyles de la matrice RPP pour une

température d’exposition de 140°C.

Figure 48. Evolution des produits d’oxydation du RPP a 140°C

On remarque bien a partir de ces résultats qu’avec I'augmentation du temps d’exposition le
pic correspondant au groupe ester se trouvant a 1743 cm™ diminue alors qu’un autre pic
commence a apparaitre vers les 1718 cm™. Ce nouveau pic correspond aux produits

d’oxydation (carbonyles). Aussi, une étude rigoureuse et bien précise dans ce domaine
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demanderait avant tout la réalisation de déconvolutions bien soignées de la bande IR relative
aux groupes ester et carbonyles qui permettraient de séparer les deux groupes et de
déterminer par la suite la contribution réelle de chacun d’entre eux.

Des déconvolutions gaussiennes ont été réalisées en utilisant le logiciel Origin lab. La
Figure 49 montre un exemple de déconvolution de la bande superposant le pic de I'ester et
celui des carbonyles. On remarque bien que la vraie contribution des carbonyles (Fit Peak 1)
est plus petite que celle remarquée expérimentalement (Cumulative Fit Peak). Il est donc
possible maintenant grace a cette méthode de déterminer a chaque prélevement la valeur

exacte de la concentration des groupes ester et carbonyles en appliquant la loi de Beer

Lambert.

0,04 - B

—— Fit Peak 1

Fit Peak 2
0,02 —— Cumulative Fit Peak
]

0,02 -
0,01 4
0,00 -

T T T T
1280 1880 1700 1720 1740 1780 1780 1800

Figure 49. Déconvolution du pic Ester/Carbonyles avec Origin Lab

La Figure 50 représente les différentes évolutions des produits d’oxydation des deux
matériaux pour les trois températures d’exposition. Les courbes d’accumulation des produits
d’oxydation (C=0) au cours du vieillissement mettent en évidence les trois étapes

caractéristiques de la cinétique d’oxydation :

e Une période d’'induction précédant I'apparition des premiers produits carbonyles.
e Une accélération rapide (auto-accélération) de I'oxydation a la fin de la période
d’induction.

e un régime stationnaire a vitesse globale apparente d’oxydation constante.

La Figure 51 compare les courbes d’accumulation des carbonyles de la matrice et du

composite et le Tableau 12 récapitule les temps d’induction pour ces deux produits. Les

96



résultats montrent que I'oxydation se produit plus rapidement au sein du composite par
rapport a la matrice. Cette différence de temps d’induction entre les deux matériaux peut
s’expliquer par une concentration inférieure des antioxydants dans le composite suite a une
consommation partielle lors du processus d’élaboration comme mentionné dans le
paragraphe 3.2.2 du chapitre 2.

On peut constater que les vitesses d’accumulation des produits d’oxydants r ([CO]),
récapitulées dans le Tableau 13, croissent avec l'augmentation de la température
d’exposition. Par ailleurs, cette vitesse semble étre approximativement la méme pour le
composite et la matrice a chaque température d’exposition. En effet, la différence entre les

vitesses d’accumulation des produits d’oxydation des deux matériaux ne dépasse pas les 4%.
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® [CO] RPP 140°C ‘
<
3 003 - [CO] RPP 120°C %
= *
S 002 # [CO] RPP 130°C
0,01 - I
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0@ : e — o008 0
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Temps (h)
b
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0,03 - b
&
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—
3 ®
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Figure 50. Evolution des carbonyles pour les trois températures d’exposition (a) RPP (b)
RPP-CF180
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Figure 51. Comparaison de I’évolution des produits d’oxydation des deux matériaux a

140°C
Température (°C) 120 130 140
RPP 175 60 42
Temps d’induction t; (h) RPP-CF180 95 36 24

Tableau 12- Temps d’induction du RPP et du RPP-CF180 pour les différentes températures

d’oxydation

Température (°C) 120 130 140

RPP 1.73 E-08 4.72E-08 5.03 E-08

r([CO]) mol.I*.s* RPP-CF180 1.76 E-08 4.89 E-08 5.25E-08

Tableau 13- Vitesse d’accumulation des carbonyles du RPP et du RPP-CF180 pour les
différentes températures d’oxydation

Pour mieux comprendre la différence du temps d’induction entre le composite et la
matrice, une analyse détaillée de I'évolution de la consommation des antioxydants

phénoliques et des phosphites sera discutée dans le paragraphe suivant.
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2.2 Etude des antioxydants
La nature et les taux exacts des antioxydants présents dans la matrice Greenlene n’ont
pas été fournis par notre partenaire industriel pour des raisons de confidentialité. Cependant,
nous avons eu leur accord pour mentionner les concentrations trouvées des phosphites et des

phénols.

2.2.1. Suivi des phosphites
L’évolution de la concentration des phosphites au cours de I'exposition dans les étuves
est déterminée a partir du suivi des spectres IR et en appliquant la loi de Beer Lambert. Les
valeurs des coefficients d’absorptivité (d’extinction) molaire utilisées sont mentionnées
précédemment dans le Tableau 11. La concentration des phosphites a chaque prélevement
est calculée par la somme des concentrations de chaque pic, relié a cet antioxydant, et donnée

par la formule suivante :
[Phos] = [Phos]76g + [Phos]gg7 + [Phos]y195 + [Phos]i234

Ainsi I’évolution de la consommation des phosphites en fonction du temps de
vieillissement est déterminée. La Figure 52 représente |'évolution de la consommation des
phosphites des deux matériaux par rapport a I'accumulation des carbonyles pour une
température d’exposition de 140°C.

On peut facilement remarquer que d’une part, la disparition de cet antioxydant est
plus rapide dans le cas du composite, sans pourtant étre entierement consommé, et que
d’autre part, les produits d’oxydation apparaissent avant la disparition de cet antioxydant
contrairement aux travaux présentés E. Mkasher [129] et E. Richaud [134] qui, pour leur part,
ont utilisé d’autres types de phosphites organiques.

Par ailleurs, les phosphites organiques utilisés industriellement sont souvent employés
pour protéger le polymére lors des procédés d’élaboration contrairement aux phénols qui ont

pour but essentiel le retardement de |'oxydation.
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Figure 52. Evolutions de la consommation des phosphites a 140°C pour la matrice et le
composite

2.2.2. Suivi de I'antioxydant phénolique
L’antioxydant phénolique posséde un pic a 3646 cm™ et un pic du groupement ester a
1743 cm™. En appliquant la méme technique utilisée pour I'antioxydant phosphite, on
procédera a la détermination des évolutions des concentrations de I'ester et du phénol durant

la thermo-oxydation.

2.2.2.1. Consommation de I'ester

Le groupe ester est connu pour étre un groupement chimiguement stable car il n’est
pas impliqué dans les réactions chimiques lors du vieillissement thermique [135]. Par
conséquent, I'évolution de sa densité optique va directement nous renseigner sur la perte
physique de cet antioxydant, c’est-a-dire sur son évaporation ou exsudation au cours du
temps de vieillissement. Grace a la méthode de déconvolution utilisée pour évaluer la
contribution des groupements carbonyles, la contribution du groupe ester est déterminée. La
Figure 53 décrit I’évolution de la concentration des groupes ester de la matrice Greenlene et
du RPP-CF180 a 140°C. Ces résultats montrent que ces derniers commencent a disparaitre des
les premiers moments d’exposition dans les étuves et que la diminution de la concentration
de I'ester est une fonction linéaire du temps. De plus, la vitesse de disparition du groupement

ester est plus élevée dans le cas du composite que celui de la matrice. Les vitesses de

disparition des groupes esters a différentes températures sont données dans le Tableau 14.
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On peut remarquer que celle du composite reste toujours plus grande que celle de la matrice

pour toutes les températures d’exposition.

0,05
y =-0,0001x + 0,0442 .

0’04 RZ = 0,9782 [Ester] Comp 140 C
= M [Ester] RPP 140°C
© 0,03 - | ]
=
@
E 0,02 -

0,01 1 y = -0,0002x + 0,0379

R%=0,9437
O T T T
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Figure 53. Disparition des groupes ester du composite et de la matrice a 140°C

Température (°C) 120 130 140

Vitesse de disparition des RPP Composite RPP Composite RPP Composite

groupes ester (mol.L1.s%)
-2.10° -8.3.10°° -2.108 -4.7.108 -2.7.108 -5.5.108

Tableau 14- Vitesses de disparition des groupes esters

2.2.2.2. Consommation du phénol

L’étude de la consommation du phénol durant le vieillissement a été réalisée dans un
premier temps par la méme méthode (spectrométrie IR) utilisée pour le suivi des
concentrations des phosphites et de I'ester. La Figure 54 représente les résultats obtenus pour
I’évolution de la consommation des fonctions phénols a 3646 cm™. Ce qui est remarquable
des la premiére observation, c’est que la concentration de cet antioxydant est beaucoup plus
grande par rapport a ce qui est mentionné dans la littérature (< 0.1 Mol/L) [134]. De plus, la
concentration initiale du phénol au sein du composite est supérieure a celle dans la matrice
ce qui est contradictoire avec ce qui était dit précédemment. En effet, le procédé de mise en
ceuvre du matériau composite (Extrusion + injection) a diminué la concentration en

antioxydants.
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Figure 54. Evolutions de la consommation des phénols par IR a 140°C pour la matrice et le
composite

Par ailleurs, ces résultats montrent que la disparition de cet antioxydant se caractérise
d’abord par une chute durant la période d’induction, puis son évolution se stabilise sous forme
d’un plateau une fois que le temps d’induction est atteint. De ce fait, une hypothése peut étre
établie : « un autre produit est présent dans la méme plage d’onde que les phénols et a une
concentration de méme valeur que le plateau ». Cependant, les spectres IR des deux
matériaux décrits par la Figure 47 avant et aprés la purification, n’arrivent pas a pas a montrer
I’existence d’un autre produit dans la méme plage d’onde que le pic du phénol.

Pour remédier a ce probléeme, on a procédé a une analyse par spectrométrie UV pour
la détermination de la concentration des fonctions phénols. En effet, la technique par
spectrométrie ultraviolet nous permet de suivre non seulement la consommation chimique
des groupes phénoliques mais aussi leur perte physique (évaporation).

L’évolution des spectres UV durant le temps du vieillissement des deux matériaux est
représentée par la Figure 55. D’aprés ces spectres on remarque bien une large bande
d’absorption UV constituée de deux contributions entre 250 et 295 nm : un pic vers 283 nm
et un deuxieme vers 276 nm. Ces deux pics diminuent avec lI'augmentation du temps de
vieillissement et ne disparaissent qu’une fois que le processus d’oxydation touche a sa fin.
Comme les deux pics UV sont trés proches I'un de I'autre, il est nécessaire de recourir a leur
déconvolution mathématique comme dans le cas des carbonyles et de I'ester pour pouvoir

évaluer la concentration des groupes phénoliques au cours du temps. De plus, étant donné
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gue les phosphites comportent des groupements aromatiques qui contribuent également a
I’'absorbance a 283 nm, il n’est donc pas possible de déterminer directement la concentration
des phénols présents.

Toutefois, la connaissance de la concentration des phosphites durant le vieillissement

nous permet, grace a la formule suivante, de déterminer la contribution UV des phosphites :

Azg3 — [Phos].eqr_o_p.1

[Phenol] =
L. &ar—on

OU A,g; est I'absorbance du pic a 283 nm, [Phos] est la somme des concentrations des
phosphites mesurées par spectrométrie IR, &4,_o_p et &s_oy sont les coefficients

d’extinction molaire moyens respectifs des phosphites et des phénols a 283 nm.

Les valeurs de I'absorbance UV mesurées a 283 nm pour la fonction benzo-phénolique (Ar-
OH) de l'antioxydant dans le cas du composite et de la matrice pour une température
d’exposition de 140°C sont reportées en fonction du temps de vieillissement sur la Figure 56.
Ces résultats montrent que la valeur initiale de la concentration des phénols se place dans une
plage de concentration similaire a celle trouvée dans la littérature [134] [136] et que celle qui
correspond a la matrice est supérieure a celle du composite, ce qui est en cohérence avec la
valeur trouvée dans le cas des phosphites. Par ailleurs, ces résultats ainsi que les Figure 57 et
Figure 58 montrent que I'antioxydant phénolique se consomme en entier avant le temps
d’induction pour toutes les températures d’exposition. Le temps d’induction plus court du
composite s’expliqgue donc par une concentration initiale plus faible de I'antioxydant

phénolique.
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Figure 55. Spectres UV du (a) RPP et du (b) RPP-CF180
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Figure 56. Evolutions de la consommation des phénols a 140°C pour le RPP et le composite
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Figure 57. Evolutions de la consommation des phénols a 130°C pour le RPP et le composite
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Figure 58. Evolutions de la consommation des phénols a 120°C pour le RPP et le composite

Cette méthode nous permet donc de dégager la vraie évolution des groupes phénols
des deux matériaux durant la thermo-oxydation et leur vitesse globale maximale de perte. Le
Tableau 15 résume les vitesses de disparition correspondant aux deux matériaux pour les
différentes températures d’exposition. Ces résultats montrent d’une part que la vitesse de
disparition est une fonction croissante de la température et d’autre part que cette vitesse est
légérement supérieure dans le cas du composite donc on peut dire qu’elle reste globalement

la méme pour les deux matériaux. Par ailleurs, la vitesse de disparition des groupes phénols
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est supérieure a celle des groupes ester (Tableau 14) ce qui signifie que les phénols

s’évaporent et réagissent simultanément dés les premiers moments d’exposition.

T(°C) 120 130 140

Vitesse de perte des groupes RPP 1,083.107 2,22.107 3.107

phénols (mol.L.s-?)

RPP-CF180 1,083.107  2,3.107 3,05.107

Tableau 15- Vitesse globale maximale des pertes des groupes phénols de la matrice et du

composite dans I'air a 120, 130 et 140 °C

Les résultats recueillis lors de la consommation des antioxydants pendant I’exposition
thermique montrent ainsi que quand la concentration de I'antioxydant phénolique s’approche
de zéro, I'oxydation de la matrice et du composite démarre subitement alors que les

phosphites ne sont pas entierement consommés.

3. Modélisation cinétique du vieillissement

Dans cette partie, de I'étude du vieillissement thermique, une modélisation de la
cinétique de I'oxydation a été réalisée a I'aide des résultats expérimentaux. Afin que le modéle
soit valide, il faut qu’il réponde a plusieurs critéres :

e Prendre en compte la présence et la perte des antioxydants
e Prédire le temps d’induction pour chaque température d’exposition
e Décrire 'accumulation des produits d’oxydation ainsi que la vitesse correspondante

e Décrire la consommation chimique et la perte physique des antioxydants.

Pour ce faire, un modele cinétique a été mis en place en partant d’'un noyau central qui
prend en compte les principaux mécanismes de vieillissement thermo-oxydant décrits dans le
premier chapitre auquel on a ajuté d’autres couches périphériques. Ces couches prennent en
compte les effets des différents antioxydants présents a travers des mécanismes

supplémentaires primordiaux.

Apres avoir mis en place le modele cinétique; les valeurs des différents parametres,
notamment les constantes de vitesses des réactions d’oxydation, ont été déterminées par

méthode inverse a partir des résultats expérimentaux.
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3.1. Schéma mécanistique

Le schéma « mécanistique standard » mentionné dans le chapitre bibliographique est

composé de trois étapes principales :

L’amorgage composé d’une part d’'un amorgage unimoléculaire (1u) dans lequel on
peut considérer que la décomposition des POOH conduit directement a des radicaux
P° [134] et d’autre part par un amorcage biomoléculaire (1b) lié a la décomposition
d’hydroperoxyde. La décomposition thermique des hydroperoxydes peut se résumer
par I'’équation suivante :

(1h) 81h POOH > aunP° + Bin B PO° (kan)
Avec en mode unimoléculaire (81h =1, ain = 2, B1n = 0 et kin = k1)
Et en mode bimoléculaire (81h = 2, a1h =B1n = 1 et kin = k1p)
Les vitesses d’amorcage de chacun de ces deux modes sont exprimées comme suit :
r1u = kau [ROOH]
rib = kio [ROOH] 2
Ou les indices u et b correspondent respectivement aux modes unimoléculaire et

bimoléculaire.

La propagation ou une séquence de réactions se produit. La premiére réaction (2) qui
consiste en I'addition de I’oxygéne au radical alkyl (P°) qui est trés rapide et quasiment
indépendante de la structure du polymére car sa constante de vitesse (Kz) reste
toujours de 'ordre de 107 & 10° L.mol*s [137].

(2) P°+0, —>PO0O° (K2)

Dans le cas du polypropyléne, cette réaction peut étre schématisée comme suit :

i o, e

—CHC— = —CHy
o

00°

La deuxieme réaction (3) se caractérise par I'arrachement d’hydrogéne par les radicaux
peroxy (RO2°). Cette réaction est nettement plus lente que la précédente et sa
constante de vitesse est noté Ks.

(3) POO° + PH —> POOH +P° (K3)
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Cette réaction se traduit par le schéma suivant dans le cas du polypropyléne :

CH, CH,
| - PH I

—CH; rT’:— — —CH; 1|i—
00° OO0OH

e La terminaison qui est classiquement des réactions de recombinaison des radicaux.
Ces réactions transforment les radicaux en produits inactifs. La terminaison peut étre

présentée par les trois réactions suivantes :

(4) P°+ P° —> formes inactives (Ka)
(5) P° + POO° —> formes inactives (Ks)
(6) POO° + POO° ——> formes inactives (Ke)

Ainsi et en regroupant ces différentes équations nous obtenons le schéma mécanistique

standard d’oxydation comme suit :

(1u) POOH —> 2P° + Yo PC = O (K1)
(1b) POOH + POOH —> P° + POO° + Yo PC = O (K1b)
(2) P°+ 0, —> POO° (K2)
(3) POO° + PH —>  POOH +P° (Ks)
(4) P°+P° —> formes inactives (Ka)
(5) P°+ POO° —> formes inactives (Ks)
(6) POO° + POO° —> formes inactives (Ke)

A partir de ce schéma mécanistique, un systeme d’équations différentielles est dérivé
en suivant les regles classiques de la cinétique chimique. Le systéeme non-linéaire, donné ci-

dessous, exprime I’évolution de chaque espece chimique présente durant le vieillissement :

U2 = 2k, [POOH] + ky, [POOH]? — ky[P°1[0;] + ks [POO®)[PH] — 2k, [P°]2 — "
ks[P°][POO°]
d[PdOtO°] = k]_b[POOH]Z + kZ[PO][Oz] — kg[POOO][PH] _ kS[PO][POOO] _ 2k6[P00°]2 . (2)

ks1[POO°I[AH] — ks, [POO°][A°]
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d[POOH]

2 = ~kl[POOH] = kyp[POOHT? + k3 [POO°I[PH] + ks [POO°][AH] - )
kpros[POOH][PHOS]
% = —kq,[POOH] + k3[POO°][PH] “
d[P;J:O] = Yeouk1u[POOH] + Ycopk,p[POOH]? 5
[0,] = Spz X Pys
Oou:

e Sy, est le coefficient de solubilité de I'oxygéne dans la phase amorphe (mol.I'1.Pa?).
e Py, estla pression d'oxygéne (Pa).
e k; sont les constantes de vitesse (l.molt.s? sauf kq,, ens?).
® Ycouet Ycop sontlesrendements carbonyliques de la décomposition uni et biomoléculaire
du POOH [138].
Pour pouvoir résoudre ce systeme d’équations différentielles, on a eu recours a une résolution
numérique a I'aide du solver ODE23 du logiciel Matlab.
Les conditions initiales sont fixées de la maniére suivante :
At=0:
[PO0°] = 0 Mol.17%; [P°] = 0 Mol.l™%; [POOH] = [POOH], = 10"* Mol.I" ; [PH] =
[PH]y = 24 Mol.171 ; [0,] =[0,]s ou [0,]s est la concentration a I'équilibre de 0, dans Ia
matrice.
3.2. Prise en compte des antioxydants

Dans le premier chapitre nous avons mentionné que plusieurs études [111] [112] ont

montré que le mécanisme d’action d’un groupe phénolique se compose d’au moins deux

réactions élémentaires comme suit :

(S1) AH + POO° —>  A°+POOH (Ks1)
(S2) A° +POO° — POO-A (Ks2)
Ou AH désigne un groupe phénolique.

Dans le cas d’un antioxydant phénolique, il faudrait donc rajouter deux nouvelles équations

différentielles dans le modele cinétique :

d[AH]
at

= —ks1[POO°][AH] (6)
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2 = k1 [POO°I[AH] - ks;[PO0O°][A%] 7)

Si, par ailleurs, on rajoute la contribution de I'’évaporation, les équations 6 et 7 deviennent :

2] . _ ks, [POOI[AH] — & 4y AH] .
% = _k51[P000] [AH] - k52 [POOO] [Ao] — SAO[AO] )

OUu 6,y et 8,0 sont les coefficients d’évaporation et at=0 : [AH] = [AH], et [A°] = [A°],

La prise en compte de ses réactions implique un changement dans les équations 2 et 3 qui
doivent étre reformulées pour tenir compte du terme correspondant aux phénols. Ainsi elles

sont réécrites de la maniéere suivante :

d[P0o0°]
dt

ks1[POO°][AH] — ks;[POO°][A°]

= k,,[POOH]? + k,[P°][0,] — ks[POO°][PH] — ks[P°][PO0O°] — 2ks[PO0°]2 —  (2)

d[POOH]
dt

= —k,4[POOH] — k1,[POOH]? + k3[POO°][PH] + ks, [POO°]|[AH] (3)

Quant a la prise en compte des phosphites dans les réactions chimiques, elle se traduit par

I'ajout d’une nouvelle équation dans le schéma mécanistique :
(Phos) POOH+ PHOS —> Produits inactifs (Kphos)

Cette modification engendre une nouvelle équation différentielle dans le modeéle cinétique
(10) ainsi gu’une transformation supplémentaire dans I'équation différentielle relative aux

hydroperoxydes POOH (3). Ces équations sont données comme suit :

6[P;-ItOS] = —kppos[POOH][PHOS] — 8ppos[PHOS] (10)
d[POOH] 5 . .

—— = —kyy[POOH] — ky,[POOH]? + k3[POO°][PH] + ks; [POO°][AH] — 3)
kpros|[POOH|[PHOS]

OuU kppos €t Oppos sont les constantes de vitesse et d’évaporation respectivement des

phosphites.
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3.3. Validation du modele cinétique

La validité du modele cinétique proposé a été vérifiée. Il a pu simuler au mieux les
données expérimentales obtenues entre 120° et 140 °C. A titre d’exemple, les Figure 59 et
Figure 60 représentent la superposition de I'accumulation des produits d’oxydation et la
consommation des phénols obtenues expérimentalement et numériquement des deux
matériaux a 140 °C. Les courbes obtenues numériquement prédisent bien d’une part la chute
brutale de l'antioxydant phénolique pendant la période d’induction et d’autre part
I'apparition et I'accumulation des produits carbonyles des deux matériaux. Par ailleurs, le
modeéle cinétique prend aussi en compte I’évolution de la concentration des groupes
phosphites et arrive a bien simuler leurs consommations durant la thermo-oxydation, comme

décrit par la Figure 61.

= [Phenol]RPP NUM - 0,06
¢ [Phenol] RPP Exp
- 0,05
[CO] RPP Num
A [COJRPPE
= [COTRPP Exp A - 0,04
° A AA , =~
= p °
= - 0,03 2
< £ A o
[7] A [w]
L & —
e, - 0,02
<
» - 0,01
A
S, : : 0
0 100 200 300 400
Temps (h)

Figure 59. Simulations numériques des produits d’oxydation et de la consommation des

phénols de la matrice a 140°C
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Figure 60. Simulations numériques des produits d’oxydation et de la consommation des

phénols du composite a 140°C

0,045 -
0,04 4 [Phosph] RPP NUM
<
0,035 AN A [Phosph] RPP Exp
A [Phosph] Comp NUM
< 0,03 - A ¢ [Phosph] Comp Exp
©
S 0,025 -
<
Z 0,02 -
=
Q.
= 0,015 -
0,01 - =
0,005 -
0 T T T T T T 1
0 50 100 150 200 250 300 350
Time (h)

Figure 61. Simulations numériques de la consommation des phosphites des deux

matériaux a 140°C

Les valeurs des parameétres du modéle ayant permis d’obtenir les meilleures

simulations des résultats expérimentaux correspondant a la température d’exposition de
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140°C sont récapitulées dans le Tableau 16. Les ordres de grandeur des constantes de vitesse
de terminaison vérifient la relation ks > ks >> ke trouvée dans la littérature [139]. Les
constantes de vitesse ky, ks et ks, qui font intervenir un radical primaire P° trés réactif, sont
indépendantes de la température. Ceci indique que I'énergie d’activation relative a ces deux
réactions est relativement nulle. La vitesse de I'apparition des carbonyles décrite aussi par la
valeur de la constante ks reste pratiquement la méme pour les deux matériaux ce qui est en

accord avec ce qui était dit précédemment dans le paragraphe 2.1.

Température (°C) 120 130 140
Parameétres Matrice composite Matrice composite Matrice composite
Kiu(s) 210° 2.510° 7 10° 910° 10 1.6 10°
Kib (I molts?) 2103 2103 8103 7103 107 107

K2 (I molts?) 107 107 107 107 107 107

K3 (I molts?) 0.011 0.012 0.019 0.02 0.026 0.027
Ka (I molts?) 210° 210° 210° 210° 210° 210°
Ks (I molts?) 108 108 108 108 108 108

Ke (I molts?) 1.4 10° 2 10° 2.110° 2.5 10° 2.9 10° 3.110°
Ks1 (I molts?) 0.12 10? 0.1 102 0.2210> 0.14 10? 0.3 10? 0.2 10?

Ks2 (I mols?) 1.2510% 1210 1.3510° 1310 15101 1.410%1

Kevos( mols?) 6 10° 5106  1510° 1105  2510°  210°
OaH 0.4510° 0.710° 0.8210° 110° 0.16 10* 0.2810*
oa 103 103 103 103 103 103
BrHos 0.410°% 0.4510°%° 0.810° 1.8 10° 1.6 10°® 2.510°
Ycou 1 1 1 1 1 1
Ycob 1 1 1 1 1 1

Tableau 16- Constantes cinétiques et paramétres d'Arrhenius des réactions
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Les graphes d’Arrhenius

permettant la détermination des énergies d’activation des constantes de vitesse K1, et K3 des

deux matériaux sont représentés dans la Figure 62. Les ordres de grandeur des constantes de

vitesses sont réalistes. En effet, les valeurs des énergies d’activation des étapes d’amorcage

et de propagation sont proches de celles trouvées dans la littérature [129] [134]. Les valeurs

des énergies d’activation des différentes constantes de vitesse sont récapitulées dans le

Tableau 17.
(a) 1/T (K7)
O T T O
19,0024 0,00245 0,0025 0,00255
4 ’\*\—* -4 T
y =-7000,3x + 13,33 “
767 R? = 0,9803 -6 ¢
(%) ’ =
=-8 - - -8 ©
g y =-13129x + 20,41 3
<10 1 R?=0,9145 - 105
= 3
12 - .\l\. - 123
-14 - -14
Klu &K
-16 - MKl ¢k3 - -16
(b) 1/T (K7)
0 T T 0
_9,0_)24 0,00245 0,0025 0,0C_ZS_%
44 e 00 L
. y =-6598,8x + 12,392 s
A R? = 0,982 ©
= -8 - - -8 3
3 y =-15120x + 25,667 s
X-10 + R2 = 0,9599 - -10=Z
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-14 - - -14
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Figure 62. Estimation I'énergie d'activation des constantes de vitesses K1, et ks (a) RPP (b)

RPP-CF180

Constantes de vitesse  Kiu(s-1) K (I Ka (1 Ks (I Ka (I Ks (I Ke (I Ksa (I Ks2 (I KpHos

mol-1 mol-1 mol-1 mol- mol- mol-1  mol-1 mol-1 (I mol-

s-1) s-1) s-1) 1s-1) 1s-1) s-1) s-1) s-1) 1s-1)

Energie RPP 109.101 108.71 0 54.836 0 0 51.554 61.99 12.28 96.27
d’activation

(K).Mol?) RPP- 125.64  109.1 0 54.83 0 0 27381 4675 104  93.53

CF180

Tableau 17- Energies d’activation des constantes de vitesses
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4. Conclusion

Dans ce chapitre la matrice Greenlene et son composite élaboré avec des fibres de
carbone de longueur moyenne de 180 um ont été vieillis dans des étuves a l'air a 120, 130 et
140 °C.

Dans une premier partie, la caractérisation a I’échelle moléculaire a été réalisée via des
analyses par spectrométrie IR dans le but de déterminer le temps d’apparition des produits
d’oxydation (temps d’induction) et d’étudier leur évolution. Ceci n’était possible que grace a
des déconvolutions gaussiennes afin de séparer la contribution des groupes ester de ceux des
carbonyles.

Par ailleurs, la consommation des antioxydants durant I'exposition a été caractérisée
par deux méthodes. D’une part par des analyses IR qui ont permis de déterminer, dans un
premier temps, les pics des phosphites aprés avoir purifier des films de matrice et de
composite et, dans un deuxiéme temps de suivre I’évolution de cet antioxydant durant la
thermo-oxydation. D’autre part, la disparition de I'antioxydant phénolique pendant le
vieillissement qui a été suivie par des analyses par spectrométrie UV tout en s’appuyant sur
les résultats de I’évolution des phosphites.

La deuxieme partie de ce chapitre consistait a modéliser la cinétique d’oxydation tout
en tenant compte de la présence et de I'effet des antioxydants. Pour se faire un schéma
mécanistique standard de thermo-oxydation a été proposé dans lequel les réactions
correspondant aux antioxydants ont été rajoutées. Ensuite un modeéle cinétique a été dérivé
du schéma mécanistique. Le modeéle a été validé avec succes. En effet, il permet de simuler
les évolutions des produits d’oxydation et de la consommation des antioxydants a échelle
moléculaire en fonction du temps. Les ordres de grandeur des paramétres cinétiques,
déterminés en utilisant le modele cinétique en méthode inverse, sont cohérents avec les
données disponibles dans la littérature.

Une fois la cinétique de vieillissement bien étudiée et modélisée, I'effet de la thermo-
oxydation sur les propriétés mécaniques aux deux échelles macroscopique et microscopique
sera développé dans le chapitre suivant. L’étude a I’échelle macroscopique en traction sera
réalisée en régime quasi statique et dynamique. Quant a celle a I’échelle microscopique, nous
allons caractériser et quantifier les mécanismes et I'évolution de I'endommagement du

composite a différents temps d’oxydation.
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Chapitre 5 : Influence du vieillissement sur le
comportement mécanique aux a I'échelle
macroscopique et microscopique
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Un des défis de la conception des pieces en composite destinées a des applications
automobiles et travaillant dans un environnement a des températures modérément élevées
concerne le maintien des propriétés mécaniques au cours du temps et aussi malgré les
phénoménes d’oxydation. En effet, le taux d’oxydation présent dans le composite dépend des
conditions thermiques et influence fortement les propriétés physiques, thermiques et
mécaniques du matériau.

Bien que linfluence des conditions environnementales (thermo-oxydation) sur les
propriétés physiques a I'échelle moléculaire et macromoléculaire des polymeres
thermoplastiques ont été bien comprises et modélisées, rares sont les études concernant
I'effet du vieillissement thermique sur les mécanismes d’endommagement et leurs effets sur
le comportement mécanique global des matériaux composites. Ainsi, étudier les effets de la
thermo-oxydation sur les propriétés mécaniques aux échelles macroscopique et
microscopique est primordial pour mieux comprendre l'influence du vieillissement sur les
mécanismes d’endommagement notamment a l'interface fibre/matrice qui, comme nous
I’'avons montré au chapitre introductif, est souvent le point faible des composites a renforts
discontinus.

Dans ce chapitre, les effets du vieillissement thermique sur les propriétés mécaniques
de la matrice et du composite a I'échelle macroscopique seront étudiés a travers des essais de
traction en régime quasi-statique (102 a 102 s) et en régime dynamique (10 s?) sur des
échantillons prélevés a différentes périodes d’exposition. Une fois l'influence de la thermo-
oxydation sur les propriétés mécaniques macroscopiques établie, une étude qualitative et
guantitative a I’échelle microscopique sera réalisée via des essais réalisés dans I'enceinte d’un
MEB sous chargement monotone (essai in-situ). Les essais seront réalisés en flexion 3 points
sur des échantillons du composite prélevés a des temps d’exposition bien déterminés pour
trois températures. Ainsi, un suivi des mécanismes d’endommagement est rendu possible au
cours de la sollicitation mécanique. Ces essais permettront de bien comprendre l'influence de
I’oxydation sur les mécanismes d’endommagement du matériau composite et leur influence
sur ses propriétés mécaniques globales. La derniére étape de ce chapitre sera dédiée au
couplage des résultats obtenus expérimentalement avec le modéle cinétique dans le but de
montrer I'existence d’un lien direct entre la quantité de produits d’oxydation présents au sein
du matériau et les seuils et cinétique d’endommagement a I’échelle locale. Une loi

d’endommagement local sera proposée.
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1. Influence du vieillissement sur le comportement mécanique macroscopique

Bien que plusieurs auteurs s’y soient intéressés et aient bien avancé dans la
compréhension des phénomeénes chimiques liés au vieillissement thermique, I'effet de
I’oxydation sur les propriétés mécaniques reste toujours une section un peu pauvre dans la
recherche.
Certaines études [140] ont montré que le paramétre mécanique le plus influencé par la
thermo-oxydation dans le cas du propyléne lors d’un essai de traction, est la déformation a la
rupture. Dans la suite, nous étudierons l'effet du vieillissement sur le comportement

mécanique macroscopique quasi-statique et dynamique.

1.1. Effet du vieillissement sur le comportement mécanique en régime quasi-
statique

Dans le cadre de notre étude, le suivi de I'évolution des propriétés mécaniques

macroscopiques en régime quasi-statique durant le vieillissement a été réalisé sous

sollicitation de traction a une vitesse de 10 mm/min sur des éprouvettes de forme haltére

suivant la norme 1SO 527-2:1996 de type 5A (Figure 63).

v

by

Dimensions in milimetres

Type of specimen 5A 5B
L Overall length, minimum =75 > 35
b, Width at ends 125 £1 6+05
i, Length of narrow parallel-sided portion 25+ 1 124105
b, Width of narrow parallel-sided portion 4401 2101
ry Small radius 8+05 3+£01
ry Large radius 125 +£1 3+01
L Initial distance between grips 50 + 2 202
Ly Gauge langth 20£05 104+ 072
h Thickness »2 =1

NOTE — Test specimen types §A and 5B are approximately proportional to type 5 of 1SO 527-3 and represent respectively
types 2 and 3 of ISO 37.

Figure 63. Norme Iso 527-2 des éprouvettes utilisées pour les essais de traction en quasi-
statique
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La Figure 64 montre |’évolution des courbes contrainte/déformation de la matrice RPP
et du composite RPP-CF180 en traction quasi-statique pour des échantillons apres différentes
périodes de vieillissement a 140°C. Ces résultats montrent clairement qu’avec 'augmentation
du temps de vieillissement, la déformation a la rupture (Er) est tres influencée par la thermo-
oxydation. Par contre, les contraintes au seuil et a la rupture ainsi que le module ne semblent
pas étre sensibles au temps d’exposition. En effet, les courbes se superposent parfaitement
constituant ainsi une méme enveloppe [141]. Ainsi, on peut considérer que la déformation a

la rupture est le seul critere mécanique affecté par la thermo-oxydation.

(a)
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25 4 ¢
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2
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Q
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(b)
30 -
25 . Ty
& 20 -
E’ 1h
£ 15 -
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£ -
6 10 - 23h
o
48h
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e Q7h
O T T 1
0 0,5 péformation 1 15

Figure 64. Effet du vieillissement a 140°C sur les courbes contrainte/déformation en
régime quasi statique (a) RPP (b) RPP-CF180
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La Figure 65 résume les évolutions de la déformation a la rupture durant le
vieillissement des deux matériaux superposées avec celles de I'accumulation des produits

d’oxydation pour une température d’exposition de 140°C.

Contrairement a ce qu’on trouve dans la littérature [134] et [141], le processus de
fragilisation pour les deux matériaux se produit des les premiéres heures d’exposition, avant
méme I'apparition des carbonyles et se caractérise par une chute brutale de 40 et 45 % au
niveau de la déformation a la rupture dans le cas de la matrice et du composite
respectivement, pour un chargement a une faible vitesse de déformation (régime quasi-
statique). Une fois le temps d’induction atteint, la fragilisation commence a diminuer pour

finalement se stabiliser (déformation a rupture quasiment constante).
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Figure 65. Evolutions de la déformation a la rupture en régime quasi-statique au cours du
vieillissement a 140°C

1.2. Effet duvieillissement sur le comportement mécanique en régime dynamique

rapide
La deuxiéme partie de I'étude de I'influence de la thermo-oxydation sur les propriétés
macroscopiques consiste a suivre |’évolution des propriétés mécaniques globales durant le
vieillissement a travers des essais de traction en dynamique rapide a une vitesse de
déformation imposée de I'ordre de 10 s. Cette vitesse de déformation a été choisie en
étudiant I'effet de la vitesse de sollicitation sur les propriétés mécanique du composite et de

la matrice réalisée dans le chapitre 3 et illustrée par la Figure 39. En effet, a partir de cette
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vitesse de déformation on rentre dans le régime dynamique caractérisant les vitesses
adoptées pour les essais de crash dans le domaine automobile. De plus, étant donné que la
déformation a la rupture est le seul critéere mécanique sensible a I'oxydation, il faut donc
choisir une vitesse de sollicitation qui assure une plage de déformation a la rupture suffisante
pour les deux matériaux afin de pouvoir étudier I'effet du vieillissement sur le comportement
mécanique en régime dynamique.

Les éprouvettes utilisées pour cette caractérisation sont les mémes éprouvettes
optimisées et utilisées dans le chapitre 3. La Figure 66 décrit les évolutions des courbes
contrainte/déformation des deux matériaux en traction rapide pour des échantillons prélevés

régulierement durant le vieillissement a 140°C.
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Figure 66. Effet du vieillissement a 140°C sur les courbes contrainte/déformation en
régime dynamique (a) RPP (b) RPP-CF180
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Tout comme les résultats obtenus pour le régime quasi-statique, ces courbes montrent
gue la déformation a la rupture reste le seul critere mécanique sensible a la thermo-oxydation.
Il est a noter que la difficulté d’obtention d’une vitesse toujours égale a 10 s pour tous les
échantillons engendre des petites variations au niveau du plateau de contrainte observées
dans le cas de la matrice.

La Figure 67 décrit I'évolution de I'allongement a la rupture des deux matériaux
superposée avec celle de I'accumulation des carbonyles durant I'exposition a 140°C. Ce
résultat montre bien une fragilisation pendant la période d’induction. En effet, comme pour
le régime quasi-statique, la déformation a la rupture chute pendant cette période. On note
une décroissance de 25% et 34 % pour le RPP et le RPP-CF 180 respectivement suivi d’une

stabilisation vers une valeur plateau apres avoir dépassé le temps d’induction.
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o TS * 0,
2 80 - n m =
o ] P [ ]
3 ] a = = . 003
© I [ ] = [ ] r [ ] o
s 60 ] R u 2
c
S 0,02 9
S 40 - YﬁKf.’i X
5 $oo
2 50 X - 0,01

.
X
0 m¥? ; ; ; 0
0 100 200 300 400
Temps (h)

Figure 67. Evolutions de la déformation a la rupture en régime dynamique au cours du
vieillissement a 140°C

Cette transition ductile-fragile décrite par les résultats expérimentaux dans les deux
régimes correspond clairement a la perte des capacités des matériaux a développer les
mécanismes de plasticité. De plus, sachant que seule la phase amorphe et non la structure
cristalline est affectée par la thermo oxydation [141], on peut conclure que la fragilisation du
composite est aussi due a la variation des propriétés mécaniques de la phase amorphe.
Quant a la différence dans la déformation a la rupture entre les deux matériaux, elle peut étre
expliquée par un éventuel affaiblissement de I'interface fibre/matrice lors de I’exposition dans

les étuves en plus de la fragilisation de la matrice.
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Ainsi, I'effet du vieillissement thermique sur la dégradation de l'interface et son
influence sur les mécanismes d’endommagement du matériau composite sera le centre de la

deuxieme partie de ce chapitre.
2. Influence du vieillissement sur le comportement mécanique microscopique

2.1 Scénario d’endommagement a I’échelle microscopique

Les propriétés mécaniques des composites sont étroitement liées a la défaillance a
I’échelle microscopique. Par conséquent, I’étude des mécanismes locaux d’endommagement
est importante si on cherche a matitriser voire améliorer les propriétés ainsi que la fiabilité des
matériaux. Donc, avant d’entamer |'étude de I'effet du vieillissement sur le comportement
mécanique microscopique, il est primordial tout d’abord de connaitre et d’analyser les
mécanismes d’endommagement qui sont mis en jeu lors d’'un essai mécanique sous
chargement quasi-statique du matériau composite RPP-CF180. Ainsi, des essais In-situ de
flexion trois points sous MEB ont été réalisés sur un échantillon vierge (non vieilli) avec une
attention particuliere pour les fibres situées dans la zone en traction (zone de peau en regard
du point de flexion).

La Figure 68 décrit le scénario d’endommagement observé dans la zone en traction du
composite RPP-CF180. Ce résultat est cohérent avec ceux obtenus par Sato et al [36] et Arif et
al. [34], sur les mécanismes d’endommagement subi par un autre composite a matrice
thermoplastique : le polyamide-66 renforcé par des fibres de verre courtes. En effet,
I’endommagement commence a partir des tétes des fibres et se propage davantage a travers
I'interface fibre/matrice. Par la suite, une bande de déformation plastique se produit dans la
matrice suivie d'une ouverture de fissure et d'une propagation lente des fissures, conduisant
a un mode de rupture ductile. Enfin, lorsque la fissure atteint une taille critique, une

propagation rapide des fissures se produit et conduit a la rupture.
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Figure 68. Scénario des mécanismes d’endommagement dans le cas du RPP-CF180

2.2 Effet du vieillissement sur l'interface fibre/matrice et choix des temps de
prélevement
Afin de bien définir les temps de prélevement des échantillons pour les essais In-situ,
des observations MEB sur des échantillons prélevés a différents temps d’exposition ont été
réalisées. Ces observations ont montré qu’avec I'augmentation du temps d’exposition, des
interstices (appelé dans ce qui suit « microfissures ») commencent a apparaitre autour des
tétes des fibres alors que I’échantillon a I'état vierge montre une bonne adhésion a I'interface
fibre/matrice. En effet, la Figure 69 représente |'effet de I'oxydation thermique sur I'interface
fibre/matrice pour un échantillon pris a I'état vierge et aprées différents temps d’exposition a
une température de 140°C. On peut clairement noter qu’aprées 12 heures d’exposition, ce qui
correspond a quelques heures avant I'apparition des produits d’oxydation, des micros fissures
apparaissent déja et occupent approximativement 20 a 30% du périmetre de l'interface
fibre/matrice. Une fois que la concentration des carbonyles commence a augmenter (apres
40 heures d’exposition), ces derniéres entourent envions 40 a 50% du périmétre de I'interface
pour couvrir la totalité vers les 100 heures d’oxydation avant méme que la réaction

d’oxydation commence a se stabiliser.
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Cette apparition des microfissures autour du renfort permet la pénétration de
I’oxygéne durant le vieillissement étendant par conséquent la couche oxydée. De ce fait, et
pour mieux mettre 'accent sur l'interface fibre/matrice, les spécimens sur lesquels vont
s’effectuer les essais in situ seront pris dans le sens transversal (perpendiculaire au sens de
I’écoulement lors de I'injection). Certains auteurs [142] [143] traitant de |'effet d'oxydation
sur les mécanismes d’endommagement in-situ ont montré que la génération de microfissures

créait des chemins pour que I'oxygéne péneétre a travers l'interface fibre-matrice.

(b)

L j gex ) bew O ¢

PIMM 7.0kV 6.9mm x8.00k SE(M) PIMM 7.0kV 7.8mm x8.00k SE(M) I 5 00ur;1

(d)

PIMM 7.0kV 7.8mm x8.00k SE(M) PIMM 7.0kV 8.8mm x8.00k SE(M)

Figure 69. Effet de I’oxydation sur 'interface fibre/matrice du RPP-CF180 (a) avant
vieillissement (b)apés 12h (c) aprés 40h et (d) aprés 100h a 140°C

De ce fait et a partir des évolutions de la déformation a la rupture en fonction du temps
de vieillissement (Figure 70), les échantillons ayant une longueur de 50 mm et une largeur de

10 mm, seront prélevés a des temps d’exposition bien déterminés:

e Le premier sera pris pendant les premieres heures d’exposition étant donné que la
déformation a la rupture se caractérise par une chute dramatique pendant cette

période.

125



e Le deuxieme échantillon sera prélevé pendant le temps d’induction.

e Le troisieme échantillon sera extrait une fois que la réaction d’oxydation commence a
se stabiliser.
Les zones temporelles de prélevement apparaissent entourées en pointillé noir sur le

graphe suivant.
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Figure 70. Choix des temps de prélevement des échantillons
2.3 Seuils et cinétique de 'endommagement

2.3.1. Protocole de I'essai

Les essais In situ ont été réalisés en suivant la méme procédure pour tous les
échantillons prélevés aux différents temps d’exposition. La zone d'observation correspond a
toute la surface d'épaisseur du composite en regard du point de flexion avec un intérét
particulier sur la zone en traction de I'éprouvette, notamment a la zone de peau située a une
distance comprise entre 200 et 250 um de la surface. En effet, le chargement en flexion trois
points entraine une contrainte maximale dans la région de traction, ce qui présente I'avantage
d'affiner I'observation dans cette zone ou l'on peut s'attendre a un endommagement
maximal. Lors de I'acquisition des images, I'essai a été interrompu pendant 3 min tout en
maintenant la force constante lors des interruptions pour éliminer tout risque de relaxation
du matériau.

La Figure 71 représente la courbe force-déplacement d’un essai In situ pour un

échantillon prélevé aprés 30h d’exposition a 140°C tout en mettant I'accent sur les
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interruptions du déplacement pour [‘acquisition des images de [’évolution de

I’endommagement dans le matériau.
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Figure 71. Courbe force-déplacement de I’essai In situ aprés 30h d’exposition a 140°C

2.3.2. Evolution de 'endommagement
Etant donné que le seuil représente le point de non-retour et I'enclenchement de
I’endommagement pour les matériaux composites, il est indispensable d’analyser a ce niveau
I’état de I'interface fibre/matrice pour les différents temps de préléevement. Une comparaison
de I'état de l'interface et de 'endommagement au niveau du seuil qui correspond a 1,5 mm
de déplacement imposé (d0) et a un stade avancé de I'essai (5mm de fleche), est décrite dans

la Figure 72 pour différents temps d’exposition a 140°C.
Conformément a ce qui a été a remarqué précédemment dans la Figure 69, la Figure
72 montre bien qu’au niveau du seuil la décohésion interfaciale entre la fibre et la matrice
s’amplifie et commence a étre évidente avec I'augmentation du temps du vieillissement. Par
conséquence, I'adhésion a l'interface devient de plus en plus faible favorisant l'initiation
précoce des fissures, ce qui généere une ouverture plus importante pour un méme
déplacement imposé (5 mm). Ainsi, la rupture finale de I'échantillon se produit plus

rapidement avec I'augmentation du temps du vieillissement.
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Figure 72. Effet de I'oxydation a 140°C sur l'interface fibre/matrice et sur I'ouverture des
micros fissures au seuil et a 5 mm de déplacement : (a) echantillion vierge, apreés (b) 1h, (c)
30h et (d) 290

Le scénario d’évolution de 'endommagement pour un échantillon prélevé aprés 30h
de vieillissement a 140°C est décrit par la Figure 73. Ce dernier débute sous forme de
décollement des fibres de la matrice (Figure 73 (a)), un phénoméne assez répandu dans le cas

des composites en raison de I'affaiblissement de I’ladhésion a l'interface [144].
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Une fois le seuil dépassé, on entre dans la zone de déformation plastique (pour 3 mm
de déplacement imposé), la zone endommagée commence a étre apparente. Par la suite, une
propagation de microfissures commence liant celles autours des interfaces voisines a travers
un craquellement de la matrice comme décrit par la Figure 73 (b et c).

Les zones marquées en rouge sur la Figure 73 (d et e) révelent que le craquellement
matriciel croit au-dela des interfaces réduisant ainsi I’écart entre les différentes interfaces
fibres/matrice et causant par conséquent la propagation d’une grande fissure (Figure 73 (f)).
D'autres nouvelles microfissures commencent a apparaitre provoquant la genése de nouvelles

zones endommagées [145].

B

PIMM 7.0kV 11.7mm x1.00k SE(U)

&Y
a2 R

s
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Figure 73. Evolution de 'endommagement dans un sepcimen vieilli 30h a 140°C : a) 2 mm
(b) 3 mm (c) 5mm (d) 7mm (e) 9mm (f) 11 mm de deplacement imposé
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Ainsi, on peut conclure que deux mécanismes se produisent simultanément :

1) une dégradation de l'interface fibre/matrice

2) l'ouverture et la coalescence des microfissures.

Par conséquent, on peut définir deux indicateurs de I'endommagement local : le premier est
lié a I'évolution de la densité des fibres soumises aux dégradations de I'interface et le second

est lié a la surface globale ouverte des micros-fissures.

2.1.3. Cinétiques de ’'endommagement local
Les évolutions des densités de fibres endommagées (df) et de surface endommagée
totale (dS) dans la zone de traction représentative ont été déterminées pour chaque
température par I'analyse des images acquises lors des essais In-situ grace au logiciel Imagel.
Les différentes évolutions pour les trois températures d’exposition sont regroupées

dans la Figure 74.
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Figure 74. Evolution des cinétiques des fibres et surfaces endommagées : (a) 120°C, (b)
130°C et (c) 140°C

Conformément au comportement de fragilisation observé pour

I’évolution

macroscopique de la déformation a la rupture, I’'analyse microscopique décrite par la figure

ci-dessus montre clairement une augmentation de la fragilisation au niveau des interfaces au

fur et a mesure du temps de vieillissement causant par conséquent une surface endommagée

plus importante.

On peut noter que le nombre de fibres endommagées croit linéairement a partir du

seuil (vers les 1.5 mm de déplacement imposé) et s’éléve rapidement pour atteindre les 80%

pour seulement 5 mm de déplacement imposé dans le cas des échantillons prélevés apres 30

heures d’exposition (juste apres le temps d’induction ti) alors que I’échantillon vierge ne les
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atteint que vers la fin de I'essai a 11 mm de déplacement imposé. Quant a I’évolution de la
densité de surface endommagée, elle augmente avec le temps d’exposition, cependant cet
accroissement est plus remarquable une fois le t; atteint.

On peut donc conclure que I'augmentation du temps d’exposition conduit a une
augmentation de la cinétigue d’endommagement a linterface fibre-matrice qui reste
toutefois le mécanisme initiateur mais qui conduit rapidement a la fissuration matricielle et
donc a la rupture. En outre, on peut établir que, d'une part, la densité d’endommagement de
I'interface augmente progressivement pendant le vieillissement y compris pendant la période
d'induction. Par contre, la surface endommagée n'évolue pas de maniéere significative pendant
la période d'induction, mais augmente rapidement une fois que le temps d'induction est
atteint. Il est aussi a remarquer que le seuil d’endommagement semble étre insensible au
vieillissement.

Ainsi, les évolutions des cinétiques de I'endommagement interfacial local et de la
surface des fissures générées pour les trois températures de vieillissement sont a mettre en
relation directe avec I'accumulation des produits carboxyles (la Figure 75).

Il est tres intéressant de s’attacher a I’évolution des cinétiques d’endommagement en
fonction des états de vieillissement. Les courbes montrent en effet que, indépendamment de
la température d’exposition, les cinétiques des deux critéres d’endommagement suivent le
méme comportement:

e Une augmentation durant la période d’induction causée par |'apparition des
microfissures a linterface fibre/matrice, puis une seconde augmentation plus
importante apres avoir atteint le temps d’induction dans le cas de la cinétique
d’endommagement interfacial (df).

e Une augmentation plus faible (5%) des cinétiques de la surface totale d’ouverture des
fissures (dS) durant la période d’induction suivie par une hausse exponentielle une

fois le temps d’induction atteint.
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Figure 75. Cinétiques de ’endommagement a travers le vieillissement : (a) 120°C, (b) 130°C

et (c) 140°C

La quantification de la surface totale d’ouverture des fissures differe (disperse) d'un

échantillon a I'autre, méme si ces derniers ont été soumis aux mémes conditions. Donc, une

analyse statistique exacte doit étre effectuée sur un nombre représentatif d'échantillons. Par

conséquent, seules les cinétiques d’endommagement survenant autour des fibres seront

considérées dans la suite du travail. Dans le cadre de la suite de notre étude, cette analyse

guantitative constituera les bases d’'une modélisation numérique micromécanique.
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3. Couplage du comportement mécanique en fonction des produits d’oxydation

Rappelons que le but de cette étude de I'effet du vieillissement thermique sur les
propriétés mécaniques macroscopiques et microscopiques du matériau composite est d’une
part de montrer I'existence d’un lien direct entre les paramétres d’oxydation (carbonyles) et
les propriétés mécaniques en passant du macroscopique vers les mécanismes
d’endommagements a I"échelle microscopique et d’autre part d’établir ce lien a travers une
loi d’endommagement.

Donc, la premiére étape sera d’établir une relation quantitative mettant en évidence le
couplage entre les propriétés mécaniques macroscopiques affectées par la thermo-oxydation

(élongation a la rupture) et les produits carbonyles.

3.1. Couplage macro/carbonyles
Etant donné que la couche oxydée d’un échantillon épais (éprouvette) ne dépasse pas
les 200 um a partir de la surface et que et que 'endommagement conduisant a la rupture est
phénoméne surfacique, il est cohérent de coupler les évolutions des produits carbonyles et

celles des propriétés mécaniques.

D’un point de vu expérimental, durant la période d’induction il n’y a quasiment pas de
changement dans la valeur des produits d’oxydation et méme si c’est le cas, elle reste minime
et difficile a estimer expérimentalement. Par conséquent, la valeur des carbonyles durant
cette période est considérée nulle. Cependant, les résultats expérimentaux de I'évolution des
propriétés mécaniques en fonction du temps d’exposition montrent une variation importante
de la déformation a la rupture (Er) avant d’atteindre le temps d’induction. Par conséquence,
lier directement a partir des résultats expérimentaux, I’élongation a la rupture a un facteur

chimique (produits carbonyles) représente un obstacle.

Durant la période d’induction, les chaines du polymére se cassent initiant par la suite
la formation des hydroperoxydes POOH responsables de la formation des produits
d’oxydation. Ce phénomeéne ne peut pas étre expérimentalement détecté et mesuré.

Par ailleurs, les valeurs des produits carbonyles générées par les résultats numériques
durant la période d’induction et qui sont représentées sur la Figure 76 montrent que ces

derniers évoluent mais restent trés faibles et ne dépassent pas les 10 mol.L ™.
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Ainsi, il est possible maintenant de lier directement la dégradation mécanique par la
thermo-oxydation a la quantité des produits carbonyles présente au sein des matériaux. La
Figure 77 décrit I'évolution de Il'allongement a la rupture du régime quasi-statique et

dynamique en fonction de la concentration des produits d’oxydation des deux matériaux pour

une température d’exposition de 140°C.
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Figure 76. Evolutions de la déformation a la rupture en quasi-statique et des produits
d’oxydation numériques a 140°C : (a) RPP (b) RPP-CF180
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Figure 77. Evolutions de la déformation a la rupture en fonction des produits d’oxydation
pour le RPP et le RPP-CF180 a 140°C en chargement (a) Quasi statique (b) Dynamique

Coupler les évolutions mécaniques macroscopiques directement avec un facteur
chimique permet ainsi de comprendre que méme si la concentration des carbonyles est
minime pendant la période d’induction, elle affecte quand méme les propriétés mécaniques
du composite et de la matrice dans le régime quasi-statique et dynamique. Cependant, faire

le lien direct entre les produits d’oxydation et la densité de 'endommagement interfacial
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serait plus intéressant et présenterait un atout pour le dimensionnement des piéces en
composite RPP-CF180. En effet, cette relation permettrait a terme de proposer et d’identifier
un critére local d’endommagement a l'interface affecté par la concentration de produits
d’oxydation, déterminée par ailleurs par la modélisation cinétique présentée au chapitre 4.
Un passage d’échelle permettrait de prédire le comportement quasi-statique et dynamique

des matériaux vieillis en fonction de la microstructure et de I’état d’oxydation

3.2. Couplage micro/carbonyles
Grace aux cinétiques d’endommagement des fibres, df , durant le vieillissement
thermique et des valeurs des produits carboxyles générées par le modele cinétique, plus
précisément pendant la période d’induction, il est possible a présent de lier directement ces
cinétiques entre elles. La Figure 78 représente la cinétique d’endommagement interfacial en

fonction de la concentration des carbonyles présents au sein du composite.
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Figure 78. Cinétiques d’endommagement des fibres en fonction de la concentration des

carbonyles

Ce résultat montre en particulier que la cinétique d’endommagement interfaciale suit

une méme loi logarithmique indépendante de la température de vieillissement et du temps.

La relation suivante peut étre établie:

df = 1.1066In([CO]) + 25.664

Il est a noter que cette expression n’est valide que pour des valeurs d’endommagement local

inférieures a 80%. En effet, comme montré par la Figure 74 précédemment, le taux

136



d’endommagement local change de cinétique une fois les 80% atteints. Ainsi, il est possible
de remonter a la valeur du taux de microfissures de I'endommagement local df. Par

conséquent, la valeur de df peut étre exprimée comme suit :
df = df (d —do)

Ou d est le déplacement imposé et d, le déplacement correspondant au seuil

d’endommagement.

Il est a rappeler que le but de cette partie du travail est de montrer qualitativement et
guantitativement I'existence d’un lien direct entre le vieillissement et les cinétiques
d’endommagement permettant de mettre en place une loi d’endommagement liant les
parametres chimiques du vieillissement ([CO] dépendant du temps et de la température) et

ceux mécaniques (€, df), plus précisément :
df = f([COlry €)

Lors des essais de flexion trois points réalisés, on impose un déplacement. Donc, pour établir
le passage entre le déplacement imposé et la déformation en flexion, rappelons la relation

cinématique suivante :

Ou h est I'épaisseur de I’échantillon et [ la distance entre les deux appuis.

De sorte pour écrire la loi d’endommagement, il est possible de déterminer le taux
d’endommagement df généré au sein du matériau pour des états différents de vieillissement
et de déformation donnés en fonction du taux de carboxyle.

La Figure 79 superpose les résultats expérimentaux de 'endommagement local (df) et
les courbes prédictives générées numériquement pour les différentes déformations et états
d’oxydation donnés. On constate bien a partir de ces résultats une bonne concordance, pour
les différentes déformations imposées, entre les valeurs expérimentales et celle obtenues par
I"'approche numérique inverse.

De ce fait, le taux d’'endommagement local généré au sein le matériau composite suite
a une déformation donnée et a n'importe quel état de vieillissement thermique (temps
d’exposition et température) peut étre déterminé jusqu’a une valeur ne dépassant pas les

80% comme le décrit la Figure 80. Ainsi I'objectif fixé au début de cette étude est atteint.
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d’oxydation
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4. Conclusion

Dans ce dernier chapitre de I'étude, les effets du vieillissement thermique sur le
comportement mécanique macroscopique en traction sous régime quasi-statique et
dynamique des deux matériaux ont été étudiés. Il a été montré que, pour les deux régimes de
vitesse de déformation, le comportement mécanique global n'est pas affecté par le
vieillissement thermique, a I'exception de la déformation a la rupture qui montre une chute
brutale dés les premiers instants d'exposition et se stabilise sous forme de plateau une fois un
temps d’induction dépassé. Des observations au MEB montrent une fragilisation de I'interface
fibre/matrice mise en évidence par I'apparition de petites microfissures autours des fibres
durant le vieillissement favorisant ainsi la pénétration de I'oxygene. Ainsi, on peut montrer
gue la baisse de la déformation a la rupture est directement liée a I’état initial de I'interface a
différents temps d’oxydation. De plus, une fragilisation de la phase matrice participe aussi a
cette fragilisation du composite comme cela est montré par les résultats de traction réalisés
sur les échantillons de matrice pure vieillis.

Par ailleurs, une étude a été menée pour qualifier et quantifier I'effet de la thermo-
oxydation sur les mécanismes d’endommagement du composite. Pour cela, des échantillons
préalablement dégradés par le vieillissement ont été soumis a des essais de flexion trois points
réalisés dans l'enceinte d’'un MEB. Les mécanismes d'endommagement prédominants
observés sont la décohésion interfaciale entre la fibre et la microfissuration de la matrice. On
montre que plus le matériau est oxydé, et plus ces mécanismes s’intensifient. De plus, la
coalescence des fissures matricielles pour mener a la rupture est plus précoce pour les
matériaux les plus vieillis. Par ailleurs, le vieillissement thermique affecte fortement la
cinétique des mécanismes d'endommagement. Différentes cinétiques d’endommagement
ont pu étre quantifiées (sous la forme d’indicateur d’endommagements locaux), notamment
celle liée au taux de fibres endommagées sur leurs interfaces.

En outre, il a été montré qu’indépendamment de la température d’exposition la cinétique
de I'endommagement interfacial en fonction de la concentration des produits d’oxydation
suivait une loi logarithmique unique. Finalement, une loi d’endommagement a pu étre écrite
reliant, pour une déformation imposée donnée, le taux d’endommagement local a la

concentration des produits d’oxydation.
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Conclusion générale

Assurer une meilleure sécurité des passagers dans le domaine automobile devient de
plus en plus un défi crucial. Ainsi la maitrise du comportement mécanique des matériaux
composites constituants les structures automobiles sous sollicitations dynamiques rapides,
tout en tenant compte des conditions de dégradation d’origine environnementale est

inéluctable.

Le présent travail de thése a pour objectif d’apporter une contribution aux travaux de
recherche actuels afin de mieux comprendre et modéliser le comportement de matériaux
composites totalement recyclés soumis a une importante gamme de vitesses de déformation
en dynamique rapide. Les différents effets du vieillissement thermique sur ces derniers au
niveau chimique sont analysés de facon couplée avec une étude mécanique multi-échelles.
Pour ce faire, trois axes complémentaires ont été développés. Le premier est dédié a I'analyse
expérimentale d’'un composite totalement recyclé optimal (RPP-CF180) avec son équivalent
référence semi-recyclé (PP-CF180), choisis parmi quatre combinaisons, sous sollicitations
dynamiques. Le deuxieme axe avait pour but I'étude et la modélisation des cinétiques
chimiques de vieillissement thermique (oxydation) du RPP-CF180 et de sa matrice (RPP) sous
différentes températures d’exposition. Quant au dernier, il étudie I'effet de I’oxydation sur les

propriétés mécaniques du RPP-CF180 a I’échelle macro et micro.

Dans un premiers temps, une étude expérimentale a été consacrée a une investigation
microstructurale et thermomécanique et une caractérisation des propriétés mécaniques
globales des composites élaborés afin de choisir le matériau optimal ayant les meilleures
performances mécaniques et répondant aux exigences industrielles. Il a été montré que la
microstructure se caractérise par une bonne orientation des fibres dans le sens de
I’écoulement lors du procédé d’injection et que I'ajout des fibres n’affecte pas les propriétés
thermomeécaniques des matrices. De plus, le composite totalement recyclé, RPP-CF180,

représente le choix optimal pour la suite de I'étude.

Afin de bien cerner l'effet de la vitesse de déformation sur le comportement
mécanique des matériaux composites et les mécanismes d’endommagement qui rentrent en

jeux lors des sollicitations dynamiques rapides, plusieurs approches expérimentales et
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numeériques sont proposées. Une approche numérique couplée a une stratégie expérimentale
est développée dans le but d’optimiser la géométrie des éprouvettes permettant d’obtenir
des distributions des champs de contrainte et de déformation homogénes ainsi qu’une vitesse
de déformation constante dans la zone utile de I'éprouvette. Cette approche a été validée
grace a des essais sur une machine servo-hydraulique adaptée pour atteindre des vitesses de
déformation dépassant les 100 s™. Les résultats issus des essais dynamiques ont été couplés
a des analyses microscopiques des faciés de rupture sous MEB. Cela, pour comprendre
I'influence des mécanismes d’endommagement et de rupture sur les propriétés mécaniques
des matériaux RPP-CF180 et PP-CF180. D’autre part, le comportement mécanique du
composite totalement recyclé et sa matrice sous différentes vitesses de sollicitation ont été
modélisés avec un modeéle de comportement élastoviscoplastique (DSGZ), auquel quelques

modifications ont été apportées afin de mieux modéliser la zone de seuil.

Complémentairement a I’étude dynamique, le RPP-CF180 et le RPP ont été soumis a
un vieillissement thermique dans des étuves a 120, 130 et 140 °C. L'apparition des carbonyles
et la consommation des antioxydants présents dans la matrice et par conséquent dans le
composite, ont été suivis par spectrométries IR et UV. Les résultats obtenus ont montré que
la concentration initiale de I'antioxydant phénolique dans le composite était inférieure a celle
de la matrice suite a une légere consommation pendant le procédé d’élaboration (extrusion +

injection) causant une oxydation plus rapide.

Un modele cinétique issu d’un schéma mécanistique prenant en compte la
consommation chimique et la perte physique des antioxydants phénoliques et des phosphites
permet la prédiction de l'apparition des produits d’oxydation ainsi que la cinétique de

consommation des antioxydants pour les trois températures de vieillissement.

L’effet du vieillissement sur les propriétés mécaniques a été étudié en deux étapes. La
premiére étape consistait a analyser I'influence du temps d’exposition sur le comportement
mécanique en régime quasi-statique et dynamique a des vitesses de sollicitation de 102 s et
10 s respectivement. Contrairement aux résultats des quelques études sur la fragilisation du
polypropyléne durant le vieillissement thermique, la matrice recyclée Greenlene et son

composite se sont caractérisés par une chute dramatique de la déformation a la rupture des
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les premiéres heures d’exposition dans les étuves pour se stabiliser une fois le temps

d’induction atteint.

La deuxieme étape s’est intéressé a I'étude de l'effet du vieillissement sur les
mécanismes d’endommagement du RPP-CF180 via des essais in situ en flexion trois points
réalisés dans I'enceinte d’'un MEB. Cette analyse a permis de constater qu’avec I'augmentation
du temps de vieillissement des micros fissures apparaissaient autour des fibres, affaiblissant
par conséquent I'adhésion de I'interface fibre/matrice. Ceci a des effets directs sur la vitesse
de propagation des fissures au sein du matériau. En outre, quantitativement, deux facteurs
ont été considérés : la densité des fibres endommagées et la surface totale d’ouverture des
fissures. Cela a permis la détermination des cinétiques d’endommagement (df et DS)
correspondant a la densité des fissures endommagées et a la surface totale d’ouverture des
fissures respectivement. Il a été démontré, suite au couplage direct de dfé la concentration
des carbonyles, que la cinétique de fissuration suit une loi logarithmique indépendamment de
la température de vieillissement. Ainsi, une loi d’'endommagement a pu étre écrite reliant,
pour une déformation imposée donnée, le taux d’endommagement local a la concentration
des produits d’oxydation. Par conséquent, I'endommagement devient directement fonction
de la concentration des produits d’oxydation présent dans le matériau, ainsi de que de la
déformation: df = f([CO]1), E). Cette loi d’endommagement dépendante de I'état
physico-chimique constitue un résultat important.

Ainsi, a l'issue de cette étude, on est capable, d’une part, a travers la modélisation
cinétique développée de décrire I'état physico-chimique du composite recyclé pour des
conditions de température et de temps d’exposition quelconques. D’autre part, la loi
d’endommagement proposée est dépendante de cet état et permet de décrire I'état
d’endommagement local pour une déformation appliquée donnée (jusqu’a 7%). Les deux
modes de dégradation (physico-chimique et mécanique) sont donc décrits par une relation
unique.

Notons que cette démarche peut étre développée sous sollicitation dynamiques. En
effet, des essais de traction dynamique rapides interrompus ainsi que des essais in situ en
traction peuvent aider non seulement a déterminer cet endommagement a des déformations

au-dela des 7% mais aussi a différentes vitesses de sollicitation.
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Le présent travail, met en évidence la sensibilité des matériaux composites étudiés a la vitesse
de déformation et a la dégradation par oxydation. Les différents résultats obtenus ont aidé a
mieux comprendre les phénomeénes qui rentrent en jeu dans lors du vieillissement thermique
et ses influences sur I'endommagement local. lls constituent ainsi une base de données
expérimentales importante et primordiale pour concevoir au mieux les structures a base du
RPP-CF180 sous sollicitations quasi-statiques et dynamiques tout en prenant en compte
I’oxydation. En outre, les parameétres de 'endommagement dépendant de I'oxydation, elle-
méme prédite par le modele cinétique identifié, serviront comme données d’entrée pour
développer des critéres locaux d’endommagement pour différents états de vieillissement
donnés. En effet, il existe par ailleurs des modeles micromécaniques dans lesquels
I’endommagement est pris en compte a I'échelle microscopique. Ces derniers sont introduits
a I'aide de critéres locaux d’endommagement permettant de prédire |’état local de fissuration
ainsi que les propriétés macroscopiques qui en découlent. Une perspective intéressante serait
donc d’identifier les paramétres de ces critéres a I'aide de la loi d’endommagement identifiée
dans le cadre de cette étude. Ainsi, le modéle micromécanique qui en découlerait serait aussi
fonction des parameétres du modeéle cinétique prédictif du vieillissement. De ce fait, un modéle
global micromécanique multi-échelle et multi-physique pourrait étre identifié et introduit
dans les codes de calculs industriels. Les performances des piéces composites soumises aux
conditions réelles d’utilisation et faisant intervenir deux modes de défaillances couplés — le

vieillissement et I'endommagement — pourraient étre optimisées.

Cette démarche peut étre appliquée pour des sollicitations de type crash-choc (grandes

vitesses de déformations) mais aussi pour des chargements cycliques.
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Etude du comportement dynamique couplé au vieillissement des composites
totalement recyclés a renfort carbone : de la caractérisation a la modélisation

RESUME :Dans le domaine automobile, intégrer de plus en plus de matériaux composites recyclés
tout en améliorant les performances initiales et en diminuant les masses emportées devient un
compromis auquel il faut répondre. Par ailleurs, les pieces de structures en matériaux composites
destinées au crash sont souvent soumises a des conditions environnementales, notamment des
températures modérément élevées, pouvant produire une dégradation physico-chimique progressive.
Ainsi, pour assurer une meilleure conception et une durabilité des pieces, il est primordial de bien
cerner l'influence du vieillissement thermique sur les propriétés dynamiques des matériaux. Dans ce
but, ce travail vise a coupler la physique de la cinétique de dégradation par oxydation et le
comportement mécanique multi-échelles d’'un nouveau matériau composite totalement issu du
recyclage a renfort carbone et matrice a base polypropyléne. Le premier axe de I'étude est dédié a
I’élaboration, la caractérisation physicochimique, microstructurale et mécanique de plusieurs
formulations de composites. Une fois le composite optimal sélectionné, une méthodologie hybride,
expérimentale et numérique, visant a caractériser les propriétés dynamiques rapides allant jusqu’a des
vitesses de déformation de 100 s est développée. Le deuxiéme axe de ce travail est focalisé sur I'étude
de lI'influence de la thermo-oxydation sur les propriétés physico-chimiques et mécaniques a différentes
vitesses de sollicitation du composite optimal et sa matrice. L'ensemble des données expérimentales
issues du vieillissement a permis lidentification d’'un modele cinétique basé sur un schéma
mécanistique de I'oxydation des matériaux vieillis. D’autre part, une étude qualitative et quantitative de
I'effet du vieillissement sur les mécanismes d’endommagement a été réalisée a I'échelle microscopique
visant a mettre en place une loi d’endommagement reliant, pour une déformation imposée donnée, le
taux d’endommagement local a la concentration des produits d’oxydation. Les résultats de cette étude
mettent en évidence la possibilité de développer des lois de comportement affectés par les parametres
de modeles cinétiques décrivant I'évolution de I'état physico-chimique du composite au cours du
vieillissement.

Mots clés : Composite recyclé, Comportement mécanique, Dynamique, Endommagement, Oxydation,
Modélisation cinétique

Study of the dynamic behavior coupled with thermal aging of totally recycled
composites reinforced with carbon fibers: from the characterization to modeling

ABSTRACT : In the automotive sector, integrating more and more recycled composite materials while
improving the initial performance and decreasing the carried masses becomes a compromise that needs
to be addressed. Moreover, structural parts made of composite materials intended for crash are often
subjected to environmental conditions, including moderately high temperatures, capable of causing
gradual physico-chemical degradation. Thus, to ensure better design and durability of parts, it is
important to understand the influence of thermal aging on the dynamic properties of materials. To this
end, this work aims to couple the physics of oxidative degradation kinetics and the multi-scales
mechanical behavior of a new fully recycled composite based on a polypropylene matrix and carbon
fibers. The first axis of the study is dedicated to the elaboration, the physicochemical, microstructural
and mechanical characterization of several formulations of composites. Once the optimal composite is
selected, a hybrid experimental and numerical methodology is s is developed in order to characterize
the dynamic properties at high strain rates reaching 100 s. The second axis of this work is focused on
the study of the influence of thermo-oxidation on the physicochemical and mechanical properties at
different strain rates of the optimal composite and its matrix. The resulting experimental has allowed
the identification of a kinetic model parameters based on a mechanistic scheme. Furthermore, a
qualitative and quantitative study of the effect of aging on the damage mechanisms has been carried
out at a microscopic scale in order to establish a damage law linking, for a given imposed strain, the local
damage density to the concentration of the oxidation products. The results of this study highlight the
possibility of developing behavioral laws affected by the parameters of kinetic models describing the
evolution of the physicochemical state of the composite during aging.

Keywords . Recycled composite, Mechanical behavior, Dynamic, Damage, Oxidation, Kinetic model
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