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I.1 Informations personnelles  
 
 
Etat civil : Eric LAFRANCHE 

Né le 20 décembre 1960 à Hénin-Liétard (Pas de Calais) 
Nationalité Française 
 

Adresse personnelle : 14 rue de Paris, 59130 Lambersart 
 

Adresse professionnelle : Ecole des Mines de Douai 
941 rue Charles Bourseul, BP 10838, 59508 Douai cedex 
Tél – 03 27 71 21 74 ; Fax – 03 27 71 29 81 
e-mail : lafranche@ensm-douai.fr 
 

Situation actuelle : Ingénieur ARMINES (Association pour la Recherche et le 
Développement des Méthodes et Processus Industriels, Structure de 
Recherche Contractuelle adossée aux Ecoles des Mines, au statut 
d'association selon la loi de 1901) 

 
 
I.2 Formation et diplômes  
 
 
Décembre 1996 Doctorat de l’Université des Sciences et Technologies de Lille en Chimie 

Organique et Macromoléculaire, sur le thème : « Influence du couplage des 
orientations et des contraintes internes sur la stabilité dimensionnelle des pièces 
injectées ». Mention Très Honorable. 
 

Septembre 1993 Diplôme d’Etudes Approfondies de l’Université des Sciences et Technologies 
de Lille en Chimie Organique et Macromoléculaire, Option Physique des 
Polymères, sur le thème : « Etude de la fonction de transfert de pression 
hydraulique/pression polymère en sortie de presse dans le cas du moulage par 
injection ». 
 

Novembre 1991 Ingénieur du Conservatoire National des Arts et Mét iers de Lille dans la 
spécialité Production et Transformation des Matières Plastiques. Mémoire réalisé 
au Département de Technologie des Polymères et Composites de l’Ecole des 
Mines de Douai sur le thème : « Etude et conception d’un appareil de mesure de 
la réactivité des résines polyesters SMC et BMC (Sheet & Bulk Moulding 
Compounds ». 
 

Juillet 1988 Diplôme Universitaire d’Anglais  premier niveau de l’Université des Sciences et 
Technologies de Lille. 
 

Juin 1980 Brevet de Technicien Supérieur  en Transformation des Matières Plastiques - 
Lycée Polyvalent d’Haubourdin. 
 

Juin 1978 Brevet de Technicien  en Transformation des Matières Plastiques - Lycée 
Polyvalent d’Haubourdin. 
 

Juin 1978 Certificat d’Aptitude Professionnel  en Transformation des Matières Plastiques 
- Lycée Polyvalent d’Haubourdin. 
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I.3 Parcours professionnel  
 
 
Mai 1992 / ..... ARMINES - Ecole des Mines de Douai, 941 rue Charles Bourseul, BP 10838, 

59508 Douai Cédex 
 
Enseignant-Chercheur au Département Technologie des Polymères et 
Composites et Ingénierie Mécanique. Chef de projet « injection » et responsable 
de la cellule « Analyse/Caractérisation » : Prospection et suivi des contrats 
industriels, encadrement de chercheurs. 
 
Thèmes de recherche développés : Injection de polymères renforcés ou 
hétérophasés (compounds thermodurcissables BMC, thermoplastiques à fibres 
coupées LFT, copolymères nanostructurés, nanocomposites, alvéolaires) - 
Relations mise en œuvre / structure / propriétés (thermomécaniques, 
dimensionnelles, d’aspect). 
 

Juillet 1982 / 
Mars 1992 

NORTENE S.A., 149 av de Bretagne, 59000 Lille 
 
Responsable du Développement des Nouveaux Produits (6ans) : 
• Elaboration des cahiers des charges et mise au point des produits 
• Responsabilité des achats et de l’ordonnancement 
• Gestion de la production des nouveaux produits 

 
Responsable du Service Qualité (3ans) : 
Mise en place du plan d’assurance qualité ISO 9002 
 
Technicien Qualité (1 an)  
 

Octobre 1980 / 
Janv. 1981 

STRATINOR S.A., 1 et 3 rue du Maréchal Leclerc, 59290 Wasquehal 
 
Technicien de Laboratoire Recherche et Développemen t : 
• Etude du vieillissement et de tenue au feu des PVC 
• Mise en place des lignes de fabrication des capots de Citroën de type BX en 

SMC (Sheet Moulding Compound) 
 
 
I.4 Formation continue et langues  
 
 
Langues : Anglais opérationnel 
 
Stages de formation continue: 
 King's School : Stage Linguistique – Beckenham (UK), 1995 
 CEGOS : Conduite des Projets de Développement – Paris, 1989 
 
I.5 Activités d’enseignement  
 
 

Le bilan d’enseignement global (formation initiale, formation continue diplômante à temps 
plein ou par alternance, formation professionnelle qualifiante), hors encadrement de projets 
d’élèves est de 1723 heures. 
 
 
I.5.1 Enseignements en formation initiale et continue di plômante d’ingénieurs  
 
 

Au 1er janvier 2008 les enseignements assurés en écoles d’ingénieurs dispensés à des 
étudiants d’avant-dernière et de dernière année (niveau M du cycle LMD) représentent un volume 
total de 1312 heures. 
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Année Etablissement Niveau Intitulé Nature Volume 
1993 ENSTIMAC1 L2 Mise en forme des polymères 

thermoplastiques 
Cours 12 h 

1993/… ENSTIMD2 M1 Procédés de mise en œuvre des 
thermoplastiques 

Cours 12 h 

1993/1994 ENSTIMD2 M1 Extrusion des profilés plastiques TP 40 h 
1995/1996 ENSTIMD2 M1 Injection des polymères thermoplastiques TP 40 h 
1996/… ENSTIMD2 M1 Simulation du procédé d’injection TP 40 h 
1998/… ENSTIMD2 M1 Conception de pièces injectées Cours/TD 24 h 
1998/… ENSTIMD2 M2 Conception d’outillages Cours/TD 24 h 
1 Ecole Nationale Supérieure des Techniques Industrielles et des Mines et d’Albi-Carmaux 
2 Ecole Nationale Supérieure des Techniques Industrielles et des Mines de Douai 
 
 

I.5.2 Enseignements en formation continue diplômante par  alternance d’ingénieurs  
 

Une formation continue diplômante d’ingénieur par alternance a été mise en place à l’Ecole 
des Mines de Douai de septembre 1990 à juin 1996 à la demande de la Fédération de la 
Plasturgie. Le public concerné était constitué de techniciens supérieurs expérimentés, maintenant 
leur activité professionnelle en parallèle d’une formation d’ingénieurs (niveau M1 et M2) avec des 
périodes d’alternance entreprise/école de l’ordre de quelques semaines pendant 4 ans. Dans ce 
contexte, 200 heures d’enseignement ont été assurés. 
 

Année Etablissement Niveau Intitulé Nature Volume 
1992/1995 ENSTIMD1 M1 Procédés de mise en œuvre des 

thermoplastiques 
Cours 12 h 

1992/1995 ENSTIMD1 M2 Conception d’outillages Cours/TD 20 h 
1992/1993 ENSTIMD1 M1 Extrusion des profilés plastiques TP 8 h 
1993/1995 ENSTIMD1 M1 Injection des polymères thermoplastiques TP 8 h 
1Ecole Nationale Supérieure des Techniques Industrielles et des Mines de Douai 
 

I.5.3 Enseignements de formation professionnelle qualifi ante aux entreprises  
 

Le bilan de la formation professionnelle qualifiante dispensée aux personnels d’entreprises 
(niveaux ingénieur ou technicien) est de 211 heures. Certaines sessions de formation sont 
assurées en langue anglaise pour des publics de nationalité étrangère. 
 

Année Etablissement Langue Bénéficiaire / Intitulé Nature Volume 

Mai 1999 ENSTIMD1 Français 
Stage multi-entreprises / Injection des 
polymères thermoplastiques et des 
compounds thermodurcissables 

Cours 4 h 

Juin 1999 
Sept.1999 
Fév. 2000 

ENSTIMD1 Français Renault / Injection des thermoplastiques 
Cours 

TP 
TD 

8 h 
4 h 
8 h 

Sept.1999 ENSTIMD1 Français 
Stage multi-entreprises / Procédés de mise 
en œuvre des thermoplastiques 

Cours 
TP 

6 h 
8 h 

Sept.1999 ENSTIMD1 Anglais 
Decathlon / Thermoplastic and BMC 
injection moulding Cours 4 h 

Sept.2000 ENSTIMD1 Anglais Decathlon / Injection moulding technology 
Cours 

TP 
3 h 
3 h 

Sept.2000 ENSTIMD1 Français 
Stage multi-entreprises / Procédés de mise 
en œuvre des thermoplastiques 

Cours 
TP 

3 h 
6 h 

Juil. 2001 ATOFINA GRL Français Atofina / Injection 
Cours 

TP 
5 h 
5 h 

Sept .001 ENSTIMD1 Anglais 
Decathlon / Plastic parts and mould design 
for injection moulding 

Cours 
TD 

7 h 
3 h 

Mai 2002 ENSTIMD1 Français 
Stage multi-entreprises / Injection et défauts 
dans l’injection 

Cours 10 h 

Déc. 2002 
Jan. 2003 

ENSTIMD1 Français 
Jokey France / Injection (niveau technicien 
de maintenance) 

Cours 
TP 

7 h 
3 h 

Jan. 2003 ENSTIMD1 Français Jokey France / Injection (niveau adjoint Cours 5 h 
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d’atelier) TP 7 h 

Sept.2003 ENSTIMD1 Français 
Jokey France / Injection (niveau technicien 
de maintenance) 

Cours 
TD 
TP 

9 h 
3 h 
12 h 

Jan. 2004 
Fév. 2004 

ENSTIMD1 

Jokey France 
Français Jokey France / Injection (niveau régleur) 

Cours 
TD 
TP 

16 h 
6 h 
18 h 

Nov. 2007 
ENSTIMD1 

Jokey France 
Français 

Jokey France / Injection (niveau technicien 
de maintenance) 

Cours 
TD 
TP 

9 h 
3 h 
12 h 

Déc. 2007 Jokey France Français 
Jokey France / Injection : Activation des 
pages qualité 

TP 14 h 
1Ecole Nationale Supérieure des Techniques Industrielles et des Mines de Douai 
 
I.5.4 Encadrement de travaux d’étudiants  
 
Encadrement de TRE (Travaux de Recherche d’Elèves)  
 

Dans le cadre de leur formation, les élèves-ingénieurs de l’Ecole des Mines de Douai 
avaient à effectuer, jusqu’en 2003, des travaux d’initiation à la recherche réalisés sous la 
responsabilité d’un enseignant-chercheur. Ces travaux encadrés, au nombre de 15, sont 
répertoriés au § I.6.2.4. 

 
Encadrement de projets pédagogique  
 

Dans le cadre d’une pédagogie par projet mise en place depuis 2004, les élèves-ingénieurs 
sont impliqués dans des projets pédagogiques longs (sur un an) par groupes de 5 à 8 étudiants, 
de nature ouverte en 2ème année (i.e. niveau L3) et à caractère scientifique et technique en 3ème et 
4ème année (i.e. niveaux M1 et M2). Ces projets sont supervisés par un enseignant-chercheur et 
réalisés pour un client externe. 
 

• Groupe projet : B. Ramet, G. Trevetin, N. Lienard, C. Rochoy, M. Pont, J. Pouliquen, P.M. 
Bourlier, A. Desroches  
Projet ouvert portant sur l’organisation d’une semaine Beach Volley à Lambersart, pour 
l’association SMG Section Volley-ball (2005-06). 

 
• Groupe projet : A. Sciascia, A. Afflard, C. Le Lagadec, S. Li, N. Louchez,B. Thirion, N. 

Schiavo, Y. Zhang  
Projet scientifique et technique portant sur la réduction du temps de changement de 
fabrication, réduction des rebuts IML (In Mold Labelling), pour le compte de la société 
Jokey France (2007-08) 

 
Encadrement d’études bibliographiques  
 

Les élèves-ingénieurs de 2ème année (i.e. niveau L3) se voyaient confier, jusqu’en 2000, 
des recherches bibliographiques menées sous la supervision d’un enseignant-chercheur. 
 

• E. Mori, A. Leducq, La transformation des thermoplastiques par rotomoulage (1992-93) 
• T. Pezard, F. Speissegger, Les matériaux plastiques microporeux (1992-93) 
• B. Lapeyrie, J. Capelle, Les essais feu sur matières plastiques (1992-93) 
• J. Hautreux, C. Vandemeulebrouck, Compatibilité des polymères dans le domaine médical 

(1999-2000) 
 

Encadrement de stages d’étudiants  
 

Les travaux de stagiaires issus d’établissements français ou étrangers, encadrés à l’Ecole 
des Mines de Douai, sont à ce jour au nombre de 13 et sont répertoriés au § I.6.2.5. 
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I.5.5 Participation au concours de recrutement d’élèves- ingénieurs  
 

A l’issue des épreuves écrites du concours commun de recrutement des élèves-ingénieurs 
des Ecoles des Mines d’Albi-Carmaux, d’Alès, de Douai et de Nantes, les épreuves orales 
comportent un entretien avec un jury constitué de deux personnes (enseignants, enseignant-
chercheurs, membres de la direction, anciens élèves). A cette occasion, j’ai assuré depuis mai 
1992, date d’entrée à l’Ecole des Mines de Douai, 30 journées de jurys de recrutement (2 
jours/an). 
 
 
I.6 Activités de recherche  
 
 
I.6.1 Travaux de recherche (synthèse)  
 
 

L’ensemble des activités de recherche académiques a été mené à l’Ecole des Mines de 
Douai. On notera que le cursus conduisant au diplôme d’ingénieur a été mené en parallèle d’une 
activité professionnelle dans l’industrie et que le Diplôme d’Etudes Approfondies et le doctorat ont 
été obtenus en parallèle d’une activité professionnelle à l’Ecole de Mines de Douai. 
 
I.6.1.1 Diplôme d’ingénieur  
 
Ecole de formation : Conservatoire National des Arts et Métiers, Centre régional associé de Lille 
Ecole de rattachement :  Conservatoire National des Arts et Métiers, Paris, Chaire de plasturgie 
Laboratoire d’accueil :  Ecole des Mines de Douai, Département Technologie des Polymères et 
Composites 
Encadrement :  Pr J. Pabiot (Ecole des Mines de Douai) 
Membres de jury :  R. Berlot, J. Pabiot, J.C. Linz, M. Ryckebusch, M Roussel, M. Debuigne 
Titre de l’étude :  Etude et conception d’un appareil de mesure de la réactivité des résines 
polyesters SMC et BMC en fonction de l’épaisseur des pièces. 
 
Objectifs et résultats : La finalité du projet était de concevoir un appareillage de mesure de la 
réactivité des résines polyesters SMC et BMC dans des conditions opératoires proches de leur 
mise en œuvre industrielle. Un appareillage prototype a été conçu en collaboration avec la société 
Renault. Cet appareillage s’apparente à une petite presse de compression instrumentée de 
sondes de température et d’un capteur de pression, qui s’adapte sur une machine d’essai du 
commerce. L’instrumentation de l’appareil a permis de mettre en relation les phénomènes 
physiques développés lors de la cuisson des résines (dilatation thermique, contraction volumique 
de retrait et action des agents anti-retraits) et leur cinétique réactionnelle. A partir d’un modèle 
mathématique de cuisson basé sur une modélisation des transferts de chaleur unidirectionnels et 
d’un modèle de cinétique de réaction du second ordre, la réticulation des matériaux a pu être 
simulée en montrant une bonne corrélation avec les résultats d’avancement de réaction obtenus 
en DSC. L’étape suivante a été d’utiliser directement les données expérimentales issues des 
courbes de température enregistrées à différents niveaux dans l’épaisseur de l’échantillon pour 
déterminer les énergies de réaction de réticulation et les taux d’avancement en fonction du temps 
et après moulage. En séparant les effets conductifs et réactionnels, il a été en effet possible 
d’accéder à l’énergie de réaction, et par conséquent, à l’enthalpie de réaction. Les courbes 
d’évolution du taux de conversion en fonction du temps d’expérimentation ont été obtenues par 
une méthode itérative de calcul d’aires partielles. 
 
Principaux moyens mis en œuvre :  Système rapide d’acquisition de données et de traitement, 
traitement informatique du signal, instrumentation des appareillages de mesure (pression, 
température), analyse calorimétrique différentielle, analyse thermomécanique dynamique 
(compression). 
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Production scientifique :   
Mémoire: E. Lafranche, Etude de conception d’un appareil de mesure de la réactivité des résines 
polyesters SMC et BMC en fonction de l’épaisseur des pièces, Mémoire CNAM, Lille, 1991 
Publication : 1 (Psl-1) 
Communication :1 (Cn-1) 
 
 
I.6.1.2 Diplôme d’Etudes Approfondies  
 
Université de rattachement :  Université de Lille 1 (USTL) 
Formation doctorale  : Chimie Organique et Macromoléculaire 
Laboratoire d’accueil :  Ecole des Mines de Douai, Département Technologie des Polymères et 
Composites 
Encadrement :  Pr J. Pabiot (Ecole des Mines de Douai) 
Titre de l’étude :  Etude de la fonction de transfert de pression hydraulique-pression polymère en 
sortie de presse dans le cas du moulage par injection d’un disque de 2mm en polypropylène à 
l’aide d’une presse Billion H280/90. 
 
Objectifs et résultats : La finalité du projet était de mettre en évidence l’existence d’une loi de 
transfert entre la pression hydraulique délivrée par le vérin d’injection de la presse à injecter et la 
consigne de vitesse imposée à la vis lors de la phase de remplissage du moule. Chaque élément 
du système (groupe d’injection, matériau, buse et moule) a été isolé et son influence sur la loi 
pression identifiée. Les courbes de pressions hydrauliques ont été ensuite modélisées à l’aide d’un 
modèle du premier ordre sur la base d’une méthode d’analyse de Broida. La corrélation entre les 
valeurs expérimentales et celles issues du calcul s'est révélée satisfaisante. La pression du 
polymère dans la buse a pu être exprimée par le rapport des sections du vérin d’injection et de la 
vis en tenant compte de la vitesse d’injection. L’interprétation des résultats a permis d’élaborer un 
modèle général mettant en relation la pression délivrée par le vérin d’injection à la pression 
résultante dans la buse, qui se base sur la géométrie du groupe d’injection (vérin, vis, buse), sur 
les paramètres technologique de remplissage (vitesse et accélération de la vis), mais aussi sur des 
paramètres dépendant du matériau transformé. Ce modèle pourrait permettre de simuler 
informatiquement l’ensemble du procédé d’injection en y intégrant le groupe de plastification, et 
d’accéder ainsi à une grandeur directement liée à la machine qu’est la pression hydraulique dans 
le vérin d’injection. 
 
Principaux moyens mis en œuvre :  Système rapide d’acquisition de données et de traitement, 
presses à injecter, traitement informatique du signal, caractérisation rhéologique des matériaux. 
 
Production scientifique :   
Mémoire : Etude de la fonction de transfert de pression hydraulique-pression polymère en sortie de 
presse dans le cas du moulage par injection d’un disque de 2mm en polypropylène à l’aide d’une 
presse Billion H280/90, Mémoire de DEA de l’Université des Sciences et Technologies de Lille, 
1993 
 
 
I.6.1.3 Thèse de doctorat  
 
Université de rattachement :  Université de Lille 1 (USTL) 
Foramtion doctorale  : Chimie Organique et Macromoléculaire 
Laboratoire d’accueil :  Ecole des Mines de Douai, Département Technologie des Polymères et 
Composites 
Directeur de thèse :  Pr J. Pabiot (Ecole des Mines de Douai) 
Membres de jury :  X. Coqueret, R. Muller, J.P. Trotignon, MF. Lacrampe, P. Lory, J. Pabiot 
Titre de l’étude : Influence du couplage des orientations moléculaires et des contraintes internes 
sur la stabilité dimensionnelle des pièces injectées. 
 
Objectifs et résultats : Le contexte général de recherche était le développement des codes de 
calculs dans le but d’affiner la simulation de la déformée des pièces injectées en thermoplastiques. 
Il s’agissait notamment d’analyser et de comparer les données expérimentales obtenues lors du 
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moulage d’un polypropylène avec les résultats d’un calcul informatisé sur la base d’une géométrie 
complexe de pièces en forme de boîtiers. La finalité de l’étude était de déterminer l’incidence de 
l’anisotropie et de l’hétérogénéité de structure (cristallinité, orientations moléculaires) sur la 
déformation de pièces du fait des tensions internes de refroidissement par comparaison avec des 
modèles de calcul. Les mesures locales d’orientations moléculaires par dichroïsme infrarouge et 
de contraintes de refroidissement par dilatométrie par analyse d’image, ont permis d’établir des 
corrélations entre les taux d’orientation et les rigidités locales d’une part, et les propriétés 
dilatométriques pures du matériau d’autre part. Les données intégrées dans un calcul de 
déformation d’une pièce constituée par un matériau multicouche défini par le profil dilatométrique 
dans l’épaisseur, ont mis en évidence le couplage des contraintes de refroidissement et celles 
induites par le gradient de structure (orientations moléculaires et cristallinité). La déformation des 
pièces injectées a été exprimée comme le résultat de la superposition des effets générés par les 
dissymétries de contraintes de refroidissement dans l’épaisseur des pièces qui induisent un 
moment fléchissant donc une courbure, et les effets d’un gradient de structure, lui même 
dissymétrique, provoqué par les orientations moléculaires et la morphologie cristalline du polymère 
générant également un moment fléchissant. Une modélisation informatique à partir d’un code de 
calcul (I-DEAS / ABAQUS) a révélé des écarts importants dans la prévision des déformations. Les 
résultats ont confirmé la nécessité d’intégrer dans les simulations les notions de pièces à structure 
multicouche pour prédire avec précision leur déformée. 
 
Principaux moyens mis en œuvre :  Système rapide d’acquisition de données et de traitement, 
presses à injecter, traitement informatique du signal, caractérisation rhéologique des matériaux, 
spectroscopie infrarouge (mesures par dichroïsme), analyse par microscopie optique (mesure de 
contraintes résiduelles par dilatométrie par analyse d’image), analyse calorimetrique différentielle, 
analyse thermomécanique dynamique (traction, flexion), simulation numérique (Abaqus). 
 
Production scientifique :   
Mémoire : E. Lafranche, Influence du couplage des orientations moléculaires et des contraintes 
internes sur la stabilité dimensionnelle des pièces injectées, Thèse de Doctorat, Université des 
Sciences et Technologies de Lille, 1996 
Publications : 4 (Pcl-1 à Pcl-4) 
Communications : 6 (Cn-2, Cn-3, Ca-6 à Ca-9)  
 
 
I.6.1.4 Enseignant-chercheur  
 
Etablissement de rattachement :  Ecole des Mines de Douai, Département Technologie des 
Polymères et Composites & Ingénierie Mécanique. 
 
Missions :   
Chef de projet «technologies d’injection », chargé de la prospection et du suivi des contrats de 
recherche pluriannuels multi-partenaires (collaborations industrielles ou universitaires), 
encadrement des chercheurs associés en thèses de doctorat. 
Responsable de la cellule « Analyse/Caractérisation » en liaison avec les ateliers de 
transformation. 
 
Thèmes de recherche :  Injection de polymères renforcés ou hétérophasés (compounds 
thermodurcissables BMC, thermoplastiques à fibres coupées LFT, copolymères nanostructurés, 
nanocomposites, alvéolaires) : Relations mise en œuvre/structure/propriétés (thermomécaniques, 
dimensionnelles, d’aspect). 
 
Domaines de compétence : 
Procédé d'injection. Conception d'outillage. Retraits et déformations des pièces thermoplastiques, 
microstructures et propriétés thermomécaniques associées, détermination des contraintes internes 
par méthodes destructives, orientations des renforts fibreux. 
 
 
 
 



 12 

Principaux moyens mis en œuvre : 
Matériels de mise en œuvre (presses à injecter les thermoplastiques et les thermodurcissables, 
extrudeuses mono ou bi-vis, moulage par compression, extrusion soufflage de corps creux, 
thermoformage, rotomoulage …), caractérisation du comportement thermomécanique instantané 
et à long terme (traction, flexion, fluage), mécanique de la rupture, spectroscopie infrarouge, 
analyse calorimétrique différentielle, microscopie optique, viscosimétrie, rhéologie, analyse de 
surface… 
 
Production scientifique : 
Brevet : 1 (B-2) 
Enveloppe Soleau : 1 (Es-1) 
Publications : 9 (Pcl-5 à Pcl-11, et Psl-1 à Psl-2) 
Communications : 11 (Cn-1 à Cn-5, Ca1 à Ca-6) 
 
 
I.6.2 Encadrements de travaux de recherche  
 
 
I.6.2.1 Encadrement direct de thèses de doctorat  
 
TH1 S. MENIO, Optimisation du moulage par injection des composites BMC: Relations 

écoulement / structure / état de surface, Université des Sciences et Technologies de Lille - 
20 septembre 2000, Directeur de thèse: J. Pabiot (encadrement 80% sur 1997-2000) 

TH2 L. CILLERUELO, Analyse des relations mise en oeuvre/structure/propriétés mécaniques 
du PET renforcé de fibres de verre longues, Université des Sciences et Technologies de 
Lille - 16 Décembre 2005, Directeur de thèse: P. Krawczak (encadrement 80% sur 2002-
05) 

TH3 A. COULON, Injection des polyamides renforcés de fibres longues: Relations mise en 
oeuvre/comportement thermomécanique, Université des Sciences et Technologies de Lille 
– soutenance prévue le 17 Décembre 2008, Directeur de thèse: P. Krawczak 
(encadrement 80% sur 2004-08) 

TH4 V. DUBROMEZ, Injection de pièces transparentes en co-polymères nanostructurés, 
Université des Sciences et Technologies de Lille, soutenance prévue en mars 2009, 
Directeurs de thèse: P. Krawczak et M.F. Lacrampe (encadrement 80% sur 2006-09) 

TH5 J.M. JULIEN, Polymères et composites alvéolaires bio-sourcés, Université des Sciences et 
Technologies de Lille, soutenance prévue fin 2010, Directeurs de thèse: A. Bergeret 
(Ecole des Mines d’Ales) et M.F. Lacrampe (encadrement 40% sur 2007-10) 

TH6 V. MASSON, Polymères et nanocomposites alvéolaires bio-sourcés, Université des 
Sciences et Technologies de Lille, soutenance prévue fin 2011, Directeurs de thèse: A. 
Bergeret (Ecole des Mines d’Ales) et M.F. Lacrampe (encadrement 40% sur 2008-11) 

TH7 X (recrutement en cours), Elaboration et mise en œuvre par injection de polymères 
biosourcés nanorenforcés pour applications automobiles, soutenance fin 2011, Directeurs 
de thèse: P. Krawczak, E. Lafranche (encadrement 80% sur 2008-11) 

 
I.6.2.2 Encadrement de Post-Doctorants et Ingénieur s de Recherche  
 
PD1 S. FOURDRIN, Précision et stabilité dimensionnelles de pièces en nanocomposites 

polypropylène/argile moulées par injection, 2006 (12 mois, encadrement 40%) 

PD2 H. BOUDHANI, Polymères alvéolaires naturels et synthétiques : transformation, 
caractérisation, modélisation, 2008-09 (12 mois, encadrement 50%) 

PD3 K. SENTHIL KUMAR, Relation mise en œuvre/structure/propriétés mécaniques de 
polymères renforcés de fibres naturelles, 2008-09 (12 mois, encadrement 100%) 

PD4 K. PRASHANTHA, Compoundage, mise en œuvre par injection et propriétés de 
thermoplastiques nanorenforcés bio-sourcés, 2008-09 (18 mois, encadrement 80%) 

IR1 B. J. RASHMI, Etude de la fragilisation de polycarbonates en présence d’agents 
antimicrobiens, 2008 (6 mois, encadrement 100%) 
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I.6.2.3 Encadrement de masters (DEA, M2R, master eu ropéen)  
 
MR1 G. BRASSART, Etude sur l'incidence de la microstructure sur le comportement mécanique 

en sollicitation rapide de pièces injectées, Université de Lille 1/Ecole des Mines de Douai, 
2000 (encadrement 100%) 

MR2 L. CILLERUELO, Etude de l’automatisation du moulage de BMC et CIC, Ecole des Mines 
de Douai/Universidad de Zaragoza (Espagne), 2002 (encadrement 100%) 

MR3 L. GALLEGO, Mise en place de l’automatisation du moulage de BMC, Ecole des Mines de 
Douai/Universidad de Zaragoza (Espagne), 2003 (encadrement 100%) 

MR4 P. LE GARGASSON, Injection de polypropylènes alvéolaires : relations 
structure/procédé/propriétés mécaniques, Université de Lille 1/Ecole des Mines de Douai, 
2008 (encadrement 30%) 

 
 
I.6.2.4 Encadrement de projets de Recherche d’Etudi ants des Mines de Douai  
 
TRE1 A. BERNADO, E. DAVID, Mise au point d’une méthode de détermination des diagrammes 

PVT des polymères thermoplastiques, 1992-93 (encadrement 100%) 

TRE2 T. LEBRETON, R. RAMPOGNA, Evaluation des performances d’une presse à injection 
DK 600/200VPJ, 1992-93 (encadrement 50%) 

TRE3 C. BLANCHET, S. GUILLAIRE, Etude et conception d’une buse instrumentée pour la 
mesure des caractéristiques rhéologiques des polymères sur une presse à injecter, 1993-
94 (encadrement 100%) 

TRE4 H. DELATTRE, A. ZAFFANE, Elaboration d’une méthode de mesure de diagrammes PVT 
sur rhéomètre capillaire, 1993-94 (encadrement 100%) 

TRE5 O. COULON, F. SPEISSEGER, Etude du comportement thermodynamique des 
polymères thermoplastiques, 1994-95 (encadrement 100%) 

TRE6 O. HERBAUT, F. LE GARREC, Etude de l’influence des paramètres de transformation sur 
les tensions locales d’orientation sur boitiers injectés en polypropylène, 1994-95 
(encadrement 100%) 

TRE7 T. HERBIN, Simulation informatique de l’injection d’une boîte : Analyse des 
gauchissements et des retraits, comparaison avec des mesures expérimentales, 1995-96 
(encadrement 50%) 

TRE8 C. CROUZAT, F. DEVYNCK, Incidence de la présence de renforts fibreux sur l’orientation 
moléculaire de la matrice sur des plaques injectées en polypropylène, 1996-97 
(encadrement 75%) 

TRE9 P. HALLARD, F. ROMON, Etude du remplissage d’une plaque en matériaux composites 
thermodurcissables, 1998-99 (encadrement 50%) 

TRE10 M. FREY, N. POTEL, Etude des caractéristiques mécaniques de plaques injectées en 
polystyrène en fonction de l’orientation moléculaire, 1998-99 (encadrement 100%) 

TRE11 G. BRASSART, Incidence de la microstructure sur le comportement mécanique en 
sollicitation rapide de pièces injectées en polypropylène, 1999-2000 (encadrement 100%) 

TRE12 M. DEMDOUM, N. NIVARD, Influence de la longueur de fibres sur les propriétés 
mécaniques d’éprouvettes en PP chargé de fibres longues, 1999-2000 (encadrement 
100%) 

TRE13 F. LEBRUN, F. SLAWINSKI, Influence des paramètres d’injection sur l’orientation et la 
dégradation du renfort de polypropylène chargé de fibres de verre longues (GFL), 2000-01 
(encadrement 100%) 

TRE14 C.DEMULE-THENON, J. DEVALLOIR, Mise au point d’un essai de choc instrumenté 
Charpy, 2001-02 (encadrement 100%) 

TRE15 G. DEKEYSER, W. LEVERD, Instrumentation d’un pendule de choc Charpy, 2002-03 
(encadrement 100%) 
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I.6.2.5 Encadrement de stages de Recherche d’Etudia nts externes aux Mines de Douai  
 
ST1 J. KHAN (Imperial College London UK), Study of internal stresses in injection-moulded 

parts, 1995 (encadrement 100%) 

ST2 L. WARTELLE (IUT Chimie de Béthune), Etude du comportement mécanique de 
composites chargé fibres de verre continues, 2001 (encadrement 50%) 

ST3 J. WEIZER (Texas A & M University, USA), Mechanical behavior of thermoplastic 
composites filled by discontinuous glass fibers, 2001 (encadrement 100%) 

ST4 E. HELLE (Institut Supérieur des Matériaux et Mécaniques Avancées du Mans), Etude des 
relations mise en œuvre-propriétés de polyamides chargés fibres de verre longues, 2002 
(encadrement 100%) 

ST5 P. BILSKI (University of Western Australia) : Caractérisation expérimentale et validation 
d’un modèle de calcul de la distribution de l’orientation de renfort dans les pièces injectées 
en polymère thermoplastique chargé de fibres longues, 2002 (encadrement 100%) 

ST6 I. PERRAUD (IUT Blois), Optimisation du moulage de composites thermoplastiques en 
polyamide, 2003 (encadrement 50%) 

ST7 E. HELLE (Institut Supérieur des Matériaux et Mécaniques Avancées du Mans), 
Caractérisation expérimentale et validation d’un modèle de calcul de la distribution de 
l’orientation de renfort dans les pièces injectées en polymère thermoplastique chargé de 
fibres longues, 2003 (encadrement 100%) 

ST8 M. LEFEBVRE (Polytech Lille), Etude du surmoulage sur renfort par injection de granulés 
PET renforcés de fibres de verre longues, 2003 (encadrement 100%) 

ST9 R. MORAGA RUIZ DE LA MUELA (Universidad de Malaga, Espagne), Processing / 
structure / mechanical properties relationship of long fibers reinforced PET moulded by 
injection, 2003 (encadrement 50%) 

ST10 B. BARTHOLOMEUS (Polytech Lille) et Y. LECLERCQ (Polytech Lille), Influence de la 
température d’outillage sur la microstructure de composites thermoplastiques renforcés de 
fibres de verre longues moulés par injection, 2005 (encadrement 50%) 

ST11 Y. LEFEVERE (Université de Valenciennes) et T. RAMECOURT (Polytech Lille), Conduite 
adaptative du procédé d’injection des thermoplastiques : Mise en place d’un modèle de 
pilotage sur la dimension des pièces et validation sur polymères semi-cristallins et 
amorphes, 2006 (encadrement 50%) 

ST12 C. PAROL (IUT de Chimie de Béthune) : Etude de la morphologie et des caractéristiques 
mécaniques de mélanges binaires et ternaires PET/polyoléfines, 2007 (encadrement 50%) 

ST13 C. MAEGHT (Polytech Lille) : Relations mise en œuvre/structure/propriétés mécaniques 
de polymères renforcés de fibres naturelles, 2008 (encadrement 100%) 

 
I.6.2.6 Participation à des jurys  
 
Membre du jury de thèse de S. Ménio [TH1], 20 Septembre 2000 
Membre du jury de thèse de L. Cilleruelo [TH2], 16 Décembre 2005 
Membre du jury de thèse de A. Coulon [TH3], 17 Décembre 2008 
 
 
I.6.3 Publications et communications  
 
I.6.3.1 Brevets  
 
B1 E. LAFRANCHE, Device for linking sections, especially sections made from plastic, for 

producing decorative trellies and/or trellies intended to serve as a support for climbing 
plant, FR2594499, 21/08/1987 - Nortene SA 

B2 J. PABIOT, C. OLLIVE1, E. LAFRANCHE, S. MENIO, Procédé pour fabriquer des pièces 
par injection d'au moins deux matériaux polymères différents et utilisation de ces pièces, 
FR2811607, 12/07/2000 - (1) Menzolit 
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I.6.3.2 Enveloppe Soleau  
 
Es1 E. LAFRANCHE, S. MENIO, J. PABIOT, Automatisation du moulage par injection des 

thermodurcissables, 75 255, 02/06/2000 
 
 
I.6.3.3 Articles dans revues avec comité de lecture  
 
Pcl-1 E. LAFRANCHE, J. PABIOT, Influence des dissymétries de structure et de tensions 

internes sur la déformation de pièces injectées en polypropylène, Revue de Métallurgie, 
Hors Série SF2M-JA97, pp 66, 1997 

Pcl-2 E. LAFRANCHE, J. PABIOT, Temperature-dependent influence of molecular orientation 
and internal stresses on the deformation of injection-molded polypropylene parts, Journal 
of Applied Polymer Science, Vol 68, pp 1661-1669, 1998 

Pcl-3 E. LAFRANCHE, J. PABIOT, Influence des dissymétries de structure et de tensions 
internes sur la déformation de pièces injectées en polypropylène, Revue Métallurgie - CIT / 
Sciences et Génie des Matériaux, pp 1489-1499, Décembre 1999 

Pcl-4 E. LAFRANCHE, J. PABIOT, Effect of thermal dissymetries on morphology and internal 
stresses of injection-molded polypropylene parts : influence on the deformation, Journal of 
Injection Molding Technology, Vol 4, N°2, pp 51-64,  June 2000 

Pcl-5 S. MENIO, E. LAFRANCHE, J. PABIOT, C. OLLIVE1, Structure/process/part quality 
relationship for BMC injection molding, Journal of Injection Molding Technology, Vol 4, 
N°3, pp 107-113, September 2000 - (1) Menzolit 

Pcl-6 E. LAFRANCHE, S. MENIO, M.-L. GUEGAN1, P. KRAWCZAK, Etude expérimentale des 
mécanisme d’écoulement dans le moulage par injection des BMC, Revue des Composites 
et des Matériaux Avancés, Vol 12, N°3, pp 461-475, 2002 - (1) Menzolit 

Pcl-7 E. LAFRANCHE, L. CILLERUELO, M. RYCKEBUSCH, P. KRAWCZAK, A novel adaptive 
process control for injection moulding of BMC and CIC polyester compounds, Advanced 
Composites Letters, Vol 14, N°5, pp 151-161, 2005. 

Pcl-8 E. LAFRANCHE, P. KRAWCZAK, J. P. CIOLCZYK1, J. MAUGEY1, Injection molding of 
long glass fibre reinforced polyamide 66 – Processing conditions / part structure / flexural 
properties relationship, Advances in Polymer Technology, Vol 24, N°2, pp 114-131, 2005 - 
(1) Hutchinson SA 

Pcl-9 E. LAFRANCHE, G. BRASSART, P. KRAWCZAK, Processing-induced morphology: Its 
relationship with tensile impact behaviour in injection-moulded polypropylene, Polymers 
and Polymer Composites, Vol 14, N°6, pp 563-576, 20 06 

Pcl-10 E. LAFRANCHE, P. KRAWCZAK, J. P. CIOLCZYK1, J. MAUGEY1, Injection moulding of 
long glass fibre reinforced polyamide 6-6 : Guidelines to improve flexural properties, 
Express Polymer Letters, N°7, pp 456-466, 2007 - (1) Hutchinson SA 

Pcl-11 L. CILLERUELO, E. LAFRANCHE, P. KRAWCZAK, P. PARDO1, P. LUCAS1, Injection 
moulding of long glass fibre reinforced poly(ethylene terephtalate): Influence of processing 
conditions on flexural and impact strengths, Polymers & Polymer Composites, accepté - 
(1) OCV Reinforcements 

 
 
I.6.3.4 Articles dans revues sans comité de lecture  
 
Psl-1 E. LAFRANCHE, C. LINZ, J. PABIOT, M. DEBUIGNE1, Conception d'un appareil de 

mesure locale dans l'épaisseur de la réactivité des résines polyesters SMC et BMC dans 
les conditions réelles de transformation, Composites, Vol 32, N°3, pp 389-396, 1992 - 
(1) Renault 

Psl-2 E. LAFRANCHE, Les fibres de verre longues (LFT), allégées et résistantes, GALVANO-
ORGANO, N°777, pp 38, Septembre 2008 
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I.6.3.5 Communications dans colloques internationau x avec comités de sélection et actes  
 
Ci-1 S. MENIO, E. LAFRANCHE, J. PABIOT, C. OLLIVE1, Optimization of the BMC injected 

parts surface quality, Sixteenth Annual PPS Meeting, Polymer Processing Society, 
Shangai (chine), 18-23 juin 2000, pp 142-143 - (1) Menzolit 

Ci-2 S. MENIO, E. LAFRANCHE, J. PABIOT, C. OLLIVE1, Flow mechanism analysis of injected 
BMC and consequences on the moulded parts properties, Ninth European Conference on 
Composite Materials (ECCM'9), Brighton (England), 4-7 juin 2000 - (1) Menzolit 

Ci-3 S. MENIO, E. LAFRANCHE, J. PABIOT, C. OLLIVE1, Structure/process/part quality 
relationship for BMC injection molding, Annual Technical Conferences (ANTEC'2000), 
Society of Plastics Engineers (SPE), Orlando (USA), 7-11 mai 2000, pp 3708-3712 - 
(1) Menzolit 

Ci-4 L. CILLERUELO, E. LAFRANCHE, P. KRAWCZAK, P. PARDO1, P. LUCAS1, Injection de 
thermoplastiques PET renforcés de fibres de verre longues, 14èmes Journées Nationales 
sur les Composites (JNC14), AMAC, Compiègne, 22-24 Mars 2005, pp 89-98 - (1) Saint-
Gobain Vetrotex International. 

Ci-5 E. LAFRANCHE, P. KRAWCZAK, Injection moulding of long glass fibre reinforced 
thermoplastics (LFT): Structure/processing conditions/mechanical properties relationship, 
9th International Esaform Conference on Material Forming (ESAFORM 2006), Glasgow, 
UK, 26-28 Avril 2006, pp 731-734 

Ci-6 E. LAFRANCHE, A. COULON, P. KRAWCZAK, J. P. CIOLCZYK 1, J. MAUGEY1, 
Processing-dependent microstructure of long glass fibre reinforced polyamide 6-6 injection 
mouldings and related mechanical properties, Flow Processes in Composite Materials, 8th 
International Conference, Douai, 11-13 juillet 2006, pp 401-408 - (1) Hutchinson SA. 

Ci-7 J. SOULESTIN, S. FOURDRIN, E. LAFRANCHE, M.-F. LACRAMPE, P. KRAWCZAK, 
Dimensional accuracy and stability of polypropylene-clay nanocomposites injection-
mouldings, PPS - 23, The Polymer Processing Society 23rd Annual Meeting, Salvador, 
Brasil, 27 - 31 mai 2007 

Ci-8 H. BOUDHANI, P. LE GARGASSON, E. LAFRANCHE, M.F. LACRAMPE, P. KRAWCZAK, 
Injection moulding of cellular thermoplastics: Properties tailoring through process 
parameters control, PPS-25 Annual Meeting, Goa, India, March 1-5, 2009 (soumis)  

Ci-9 K. SENTHIL KUMAR, E. LAFRANCHE, M. F. LACRAMPE, P. KRAWCZAK, Injection 
moulding of flax fibre-reinforced polypropylene: Influence of processing conditions on 
tensile and impact strengths, PPS-25 Annual Meeting, Goa, India, March 1-5, 2009 
(soumis) 

 
I.6.3.6 Communications dans colloques nationaux ave c comités de sélection et actes  
 
Cn-1 E. LAFRANCHE, C. LINZ, J. PABIOT, M. DEBUIGNE1, Conception d'un appareil de 

mesure locale dans l'épaisseur de la réactivité des résines polyesters SMC et BMC dans 
les conditions réelles de transformation, 27èmes Journées Européennes des Composites, 
Paris, 22-24 Avril 1993 - (1) Renault 

Cn-2 E. LAFRANCHE, J. PABIOT, Tensions internes et orientations moléculaires générées lors 
du moulage par injection des thermoplastiques et leur incidence sur la déformation des 
pièces, Journée d'Etude SFT (Société Française des Thermiciens) "Thermique et 
Elaboration des Matériaux", Paris, 4 Juin 1997 

Cn-3 E. LAFRANCHE, J. PABIOT, Influence des dissymétries de structure et de tensions 
internes sur la déformation de pièces injectées en polypropylène, Journées d'Automne 
SF2M, Nanterre, 25-27 Novembre 1997 

Cn-4 E. LAFRANCHE, S. MENIO, M.-L. GUEGAN1, P. KRAWCZAK, Etude expérimentale des 
mécanismes d’écoulement dans le moulage par injection des BMC, Journée Scientifique 
et Technique "Mise en forme des matériaux composites", AMAC, Paris, 3 Octobre 2002 - 
(1) Menzolit 

Cn-5 E. LAFRANCHE, Concevoir des pièces injectées avec les LFT (Long Fiber 
Thermoplastics) (Conférence invitée), Congrès SAGE 2007 "Mise en oeuvre et 
comportement des polymères et des élastomères : Quels progrès ?", Sophia Antipolis, 22 - 
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23 mars 2007 

Cn-6 V. DUBROMEZ, E. LAFRANCHE, J. SOULESTIN, MF LACRAMPE, P. KRAWCZAK, 
Analyse du renforcement du polycarbonate par des terpolymères blocs nanostructurés, 
DEPOS 21, Lille, 10-12 octobre 2007 

Cn-7 E. LAFRANCHE, V. DUBROMEZ, P. GERARD1, Injection de pièces transparentes en co-
polymères nanostructurés, Congrès International Carroserie & Plastique « Nouvelles 
exigences de la carrosserie automobile et de ses équipements », Ecole des Mines Douai, 
11-12 juin 2008 - (1) Arkema 

Cn-8 E. LAFRANCHE, S. COMAS-CARDONA, Contrôle actif des procédés de moulage par 
injection thermoplastique, Bulk Moulding Compound (BMC) ou Liquid Composite Moulding 
(LCM), Congrès International Carroserie & Plastique « Nouvelles exigences de la 
carrosserie automobile et de ses équipements », Ecole des Mines Douai, 11-12 juin 2008. 

Cn-9 E. LAFRANCHE, , Le remplacement du métal par les LFT’s (Long Fibre Thermoplastics) : 
quel challenge ?, Congrès International Carrosserie & Plastique « Nouvelles exigences de 
la carrosserie automobile et de ses équipements », Ecole des Mines Douai, 11-12 juin 
2008 

 
 
I.6.3.7 Autres communications  
 
Ca-1 E. LAFRANCHE, J. PABIOT, Les tensions internes et les orientations moléculaires 

générées lors du moulage, leur origine, leur mesure et leur incidence sur la déformation 
des pièces, Séminaire "Processus d'Injection des Polymères Thermoplastiques", Douai, 28 
Mai 1997 

Ca-2 E. LAFRANCHE, J. PABIOT, Mécanismes et prévision de la déformation des pièces 
moulées en polymères semi-cristallins, I.D. MAT, Journée Professionnelle sur les 
Matériaux, Villeneuve d'Ascq, 18 Décembre 1997 

Ca-3 E. LAFRANCHE, J. PABIOT, Influence de la thermique du procédé sur la structure et la 
déformation de pièces injectées en polypropylène, Journée Génie des Procédés, Paris, 12 
Mars 1998 

Ca-4 E. LAFRANCHE, J. PABIOT, Influence des dyssymétries de structure et de tensions 
internes sur la déformation de pièces injectées en polypropylène, Journée technique 
"Stabilité dimensionnelle des pièces injectées", CETIM-CERMAT, Mulhouse, 4 Juin 1998 

Ca-5 E. LAFRANCHE, Optimisation de l’aspect des pièces injectées en BMC : Vers un nouveau 
procédé, Journée Technique « Procédés de Transformation des Polymères Renforcés de 
Fibres », Douai, 31 Mai 2005 

Ca-6 E. LAFRANCHE, Injection de thermoplastiques renforcés de fibres longues (GFL), 
Journée Technique « Procédés de Transformation des Polymères Renforcés de Fibres », 
Douai, 31 Mai 2005 

Ca-7 E. LAFRANCHE, J. CRIQUELION, G. RAUWEL, Compatibilité des polymères constitutifs 
des dispositifs médicaux avec les désinfectants (Conférence invitée ), Journée Technique 
SFHH (Société Française d’Hygiène Hospitalière), Strasbourg 2007 

 
 
I.6.3.8 Participations à comités scientifiques et d 'organisation  
 
Cs-1 Congrès International Carrosserie et Plastiques, "Nouvelles Exigences de la Carrosserie 

Automobile", SFIP/SIA/Ecole des Mines de Douai, Douai, 11-12 Juillet 2008 (143 
participants) 

Cs-2  Commission de normalisation au sein du BNPP (Bureau de Normalisation des Plastiques 
et de la Plasturgie) T57L-N010 : Essais mécaniques – Groupe Ad Hoc « longueur de 
fibres », 2000. 

Cs-3 Commission de normalisation au sein du BNPP (Bureau de Normalisation des Plastiques 
et de la Plasturgie) T57L, Fibres de lin pour composites plastiques, 2008. 
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I.6.4 Collaborations académiques  
 
Période Partenaires/thèmes Financement 
1997-00 Dr Delaunay (ISITEM Nantes), Pr R. Erre (CRMD Orléans) dans le 

cadre de 3 thèses menées en parallèle (Projet MENZOLIT) 
Industriel 

2007-11 Pr A. Bergeret, Ecole des Mines d’Alès, dans le cadre de deux thèses 
sur les polymères et (nano)composites alvéolaires biosourcés 

Fonds propres 

2008-11 Pr Cassagnau, INSA Lyon ; Pr D. Froelich, ENSAM Chambéry ; Dr C. 
Gondard, Institut Supérieur de Plasturgie d’Alençon (ISPA) ; dans le 
cadre du projet collaboratif MATORIA (MATériaux d’Origine 
Renouvelable Innovants pour l’Automobile) 

Fond Unique Inter-
ministériel, Pôles de 
compétitivité Mov’eo, 
Axelera, Plastipolis 

2008-09 Pr T. Czigány, Budapest University of Technology and Economics, Dpt 
of Polymer Engineering, dans le cadre d’un projet sur l’analyse 
expérimentale et de la modélisation de l’injection de polymères 
biodégradables 

Programme PHC 
franco-hongrois 
Balaton (Egide) 

 
I.6.5 Collaborations industrielles  
 
Période Partenaires/thèmes Financement 
2008-11 PSA, Mécaplast, Vistéon, Plastic Omnium, Valéo, Dehondt, Polyone, 

Roquette, Arkéma: Projet MATORIA (MATériaux d’Origine 
Renouvelable Innovants pour l’Automobile) 

Fond Unique Inter-
ministériel, Pôles de 
compétitivité Mov’eo, 
Axelera, Plastipolis 

2008 Anios : Etude de la fragilisation de polycarbonates en présence d’agents 
antimicrobiens  

Industriel 

2008 Jokey France : Amélioration des propriétés barrières et de la résistance 
mécanique en compression de seaux injectés en polypropylène 

Industriel 

2004-07 Arkéma & Hutchinson : Etude des relations entre conditions de 
transformation et comportement en fluage à température élevée de 
pièces injectées en polyamides chargés de fibres de verre longues 

Industriel 

2002-05 Saint-Gobain Vetrotex International : Influence des paramètres de 
transformation sur la dégradation du renfort de thermoplastiques PET 
chargés fibres de verre longues (GFL) et incidence sur le comportement 
mécanique de pièces moulées 

Industriel 

2002-03 Valéo Eclairage et Signalisation : Mise en place d’une commande de 
régulation sur une pression dans l'empreinte pour projecteurs 
automobiles en BMC injecté 

Industriel 

2001-02 Hutchinson, Ticona (D) : Etude des relations entre le procédé et le 
comportement en fluage à température élevée de pièces injectées en 
polyamides chargés de fibres de verre 

Industriel 

2001-02 Valéo Eclairage et Signalisation, SDE Schneider Electric, Menzolit : 
Développement d'un système de commande pour améliorer les 
procédés de transformation des BMC par injection et injection-
compression 

Industriel 

2001 TI Group Automotive Systems (Valbroo) : Etude des défauts de moulage 
sur corps de pompe en PPS 

Industriel 

2000 Brandt : Etude du vieillissement thermique et hydrothermique 
d’éprouvettes en PBT 

Industriel 

2000 Française du Lin et du Chanvre (FLC) : Optimisation de tissés 
polypropylène/lin 

Industriel 

1999 Appryl : Caractérisation des longueurs de fibres sur éprouvettes 
injectées en polypropylène chargé 

Industriel 

1999-
2000 

Faurecia : Incidence de la microstructure sur le comportement 
mécanique en sollicitation rapide de pièces injectées en polypropylène 

Industriel 

1999 Galoo Plastic : Amélioration des propriétés mécaniques de polyoléfines 
après traitement industriel de résidus de broyage 

Industriel 

1997- 00 Menzolit : Optimisation du moulage par injection des composites BMC Industriel 
1993-96 Renault : Influence du couplage des orientations moléculaires et des 

contraintes internes sur la stabilité dimensionnelle des pièces injectées 
Industriel 

1990-91 Renault : Etude et conception d'un appareil de mesure de la réactivité 
des résines polyesters SMC et BMC 

Industriel 
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II.1Contexte général et positionnement des activité s de recherche  
 
 
II.1.1 Contexte technico-économique  

 
L’industrie de la transformation des matières plastiques est l’un des secteurs industriel des 

plus dynamiques, avec un chiffre d‘affaires présentant une progression dépassant 25% sur 5 ans 
(29,8 milliards d’euros en 2005). Parmi les modes de transformation des polymères, l’injection 
haute pression  est, après l’extrusion, la technologie de mise en forme la plus utilisée avec près 
de 30% de la consommation des matières plastiques. Ce procédé de transformation représente 
près de 50% du parc de machines français avec un chiffre d’affaire s’élevant à plus de 40% du 
poids économique de la profession. Adaptée de la mise en œuvre des métaux légers au milieu du 
XXéme siècle, l’injection haute pression est de loin la technique de transformation la plus productive 
et la plus versatile. Elle offre en effet de nombreux avantages tels que des cadences élevées et 
l’obtention de forme complexes sur une large gamme de matériaux et de poids de pièces. 
Toutefois, le nombre important de paramètres d’entrée susceptibles d’agir sur le procédé en le 
déstabilisant en fait un procédé complexe, pour lequel il est délicat de maintenir un niveau de 
qualité constant. 

 
L’accroissement de l’utilisation des pièces en polymères injectés dans de nombreux 

secteurs industriels, pour des applications à technicité croissante répondant à des cahiers des 
charges de plus en plus contraignants, passe nécessairement par une augmentation significative 
des propriétés thermomécaniques. C’est la raison pour laquelle les matériaux composites, 
association hétérogène d’une matrice organique (thermoplastique ou thermodurcissable) et d’un 
renfort (particulaire ou continu), ont été développés. Ces matériaux offrent en effet des 
potentialités en terme de propriétés qui ne sont pas uniquement liées aux propriétés individuelles 
des constituants, mais aussi à celles des interfaces entre eux. Ainsi, parmi les différentes familles 
de composites, les polymères renforcés par des fibres coupées , qu’ils soient thermoplastiques 
ou thermodurcissables, présentent le plus fort développement de la fin du XXéme et du début du 
XXIéme siècles. Leur intérêt réside dans l’utilisation des mêmes techniques de moulage que les 
thermoplastiques non renforcés avec une augmentation remarquable des performances 
mécaniques, thermomécaniques et dimensionnelles des polymères de base. 

 
Néanmoins, du fait même de la longueur résultante de la fibre après transformation, le 

renforcement par des fibres coupées courtes (de longueur inférieure à 1mm après moulage) se 
trouve limité. Par conséquent, l’amélioration des propriétés des pièces requiert une augmentation 
plus significative de l’efficacité du renfort (c’est à dire, augmentation de la qualité de l’interface 
fibre/matrice et du rapport de forme (longueur/diamètre des fibres)), couplée à une maîtrise de son 
orientation. Ainsi, ont été développés les polymères renforcés de fibres coupées longues  
pouvant répondre aux nouvelles exigences du marché. Dans la famille des polymères 
thermoplastiques, les GFL (Granulés à Fibres Longues), ou en anglais LFT (Long Fibre 
Thermoplastics), et dans celui des résines thermodurcissables, les BMC (Bulk Molding Compound) 
et CIC (Compound Imprégné en Continu) renforcés de fibres de verre de 25 à 50 mm, offrent une 
augmentation remarquable des performances mécaniques par conservation de l’intégrité du renfort 
(de verre principalement) grâce au recours à la technologie de transformation par injection-
compression. 

 
En combinant les avantages de la technologie d’injection des polymères renforcés de fibres 

de verre courtes et des composites thermoplastiques de type GMT (Glass Mat reinforced 
Thermoplastic), les polymères thermoplastiques renforcés de fibres de verre longues (GFL) ont su 
s’imposer grâce à leurs excellentes performances mécaniques instantanées (résistances et 
rigidités en traction ou flexion, propriétés à l’impact) et à long terme (fluage …), notamment dans 
l’industrie automobile. C’est en effet dans ce domaine d’application que les GFL ont montré un 
grand potentiel en terme de coûts et d’allégement des véhicules en remplacement du métal [1]. 
Ciblé à l’origine principalement sur le renforcement du polypropylène, le marché s’est ouvert 
progressivement à d’autres matrices. Ainsi, depuis une quinzaine d’années, la gamme de 
polymères renforcés de fibres de verre longues s’est considérablement diversifiée avec des 
matrices polyoléfines (polypropylène et polyéthylène haute densité), polyamides 6 et 6-6, polyester 
(poly(ethylene terephtalate), poly(butylene terephtalate)), polyacétal (poly(methylene oxyde)), 
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alliages polycabonate/ABS (acrylonitrile-butadiène-styrène) ou polyurethanes. Limitée à 490.000 
tonnes en 2003, la consommation en matériaux composites thermoplastiques des constructeurs 
automobiles européens a enregistré une hausse de plus de 14% en 2005 et prévoit une 
croissance annuelle de presque 6% jusqu’en 2010 en offrant de belles perspectives pour les GFL 
[2]. 

 
Plus récemment, une nouvelle catégorie de charges, nommées nanocharges , est apparue 

sur le marché (nanosphères de silice, nanotubes de carbone, nanoplaquettes d’argile, whiskers de 
cellulose). Elle a suscité un véritable engouement scientifique et donné lieu à une multitude de 
travaux tant expérimentaux que théoriques. L’échelle de la microstructure induite, nanométrique, 
est radicalement différente de celle générée précédemment par les fibres coupées courtes ou 
longues, notamment parce que les distances interparticulaires sont de l’ordre des dimensions des 
macromolécules de polymères. Moyennant l’obtention d’une dispersion optimale des charges dans 
la matrice, ces nanoparticules peuvent conduire, du fait de leur rapport de forme (surface sur 
volume, longueur sur diamètre) très élevé, à des améliorations conjointes et très importantes de 
plusieurs performances pour des taux d’incorporation extrêmement faibles (de l’ordre de quelques 
%). L’industrie a tenté d’intégrer relativement rapidement les nanocomposites  dans les produits 
fabriqués, notamment dans les secteurs de l’automobile et de l’emballage, dans la mesure où ils 
permettent d’envisager le remplacement de polymères techniques coûteux par des polymères de 
commodité moins chers sans rien perdre au niveau des performances. Le marché des 
nanocomposites (nanoplaquettes d’argile, les plus répandues, et nanotubes de carbone 
principalement) représentait en 2006 environ 90 millions $US avec une croissance prévue de 20% 
par an, ce qui conduit à un marché prévisionnel de plus de 200 millions $US en 2008 [3]. 
 

En parallèle, le coût croissant des énergies fossiles (pétrole, charbon) et la menace de 
raréfaction des ressources correspondantes, associés à la pression sociétale et environnementale 
accrue au début du XXIéme siècle (réduction de la pollution et des gaz à effet de serre) ont conduit 
l’industrie des plastiques et de la plasturgie à intégrer les préoccupations de développement 
durable . Une conséquence immédiate a été un regain d’intérêt envers les alternatives issues de 
ressources renouvelables (végétales et animales), pourtant déjà brevetées pour certaines à la fin 
du XIXéme siècle et utilisées au début du XXéme. S’en sont suivies la mise au point et la 
commercialisation de matériaux de substitution aux matériaux issus des ressources fossiles, dont 
les performances demandent toutefois encore à être améliorées et les technologies de 
transformation adaptées et optimisées. Ainsi, les polymères ou renforts issus de ressources 
renouvelables  (agriculture, sylviculture…) ont particulièrement retenu l’attention des 
professionnels de la plasturgie (producteurs, transformateurs, laboratoires), sans toutefois pouvoir 
encore, à ce stade des développements, concurrencer les solutions traditionnelles 
(verre/polypropylène par exemple) faute d’avoir atteint un degré suffisant de maturité et de maîtrise 
de leur mise en œuvre par des procédés industriels susceptibles de gouverner leurs performances 
finales. Au-delà du secteur de l’emballage, le premier concerné et le premier mobilisé sur ce thème 
mais caractérisé par le caractère éphémère de ses produits, les compounds ou composites bio-
sourcés, i.e. préparés à base de composants issus de ressources renouvelables, trouvent aussi 
leur place dans le secteur automobile, caractérisé par une recherche de durabilité dans le temps 
(10-15 ans). Cette industrie a en effet été incitée à développer des concepts de durabilité 
environnementale et à reconsidérer les ressources renouvelables du fait de la mise en place de 
directives européennes sur la fin de vie des véhicules [4]. Toutefois, l’industrie automobile exige 
des matériaux composites utilisés dans les véhicules des niveaux de propriétés élevés en termes 
de résistances thermomécaniques, notamment en choc et à long terme (fatigue, fluage), ou de 
précision et stabilité dimensionnelles. De ce fait, les applications actuelles sont essentiellement 
limitées aux pièces « intérieures véhicule » et, si des fibres naturelles sont utilisées, elles le sont 
encore majoritairement en association avec des matrices polymères issues de ressources fossiles 
(comme le polypropylène). 

 
Enfin, les contraintes économiques des marchés imposent des développements rapides 

des produits,  qui se traduisent par une réduction des temps de conception des pièces plastiques 
et une nécessité d’optimiser dans des délais brefs leur mise en œuvre et leur qualité. La notion de 
qualité des pièces plastiques injectées peut se définir par trois composantes principales : les 
propriétés d’aspect (transparence, coloris, surface…), les propriétés d’usage (propriétés 
thermomécaniques, durée de vie …), la précision et la stabilité dimensionnelle des pièces (retraits 
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et gauchissement). Les coûts prohibitifs du manque de qualité des pièces injectées (rebuts de 
fabrication, vieillissement prématuré des pièces, défauts de conception des pièces et outillages, 
irrégularité du procédé …) impliquent de plus en plus l’ensemble des industriels de la profession. 
Ainsi, un grand nombre de travaux sont développés en collaboration avec des laboratoires de 
recherche  (universitaires, écoles d’ingénieurs), producteurs de matières premières, éditeurs de 
codes de simulation, transformateurs et donneurs d’ordre industriels (constructeurs, 
équipementiers). Les principaux thèmes abordés concernent en particulier l’amélioration des 
formulations, l’optimisation des réglages par une meilleure connaissance des lois de 
comportement à l’état fondu et solide alliée au développement des matériels de transformation (en 
particulier en ce qui concerne les commandes de presses à injecter), le développement d’outils 
informatiques d’aide à la conception des pièces et outillages. 

 
 

II.1.2 Positionnement des activités de recherche  
 
Les recherches engagées sur l’injection des polymères renforcés  ont pour objectif 

général la détermination des relations entre paramètres de mise en œuvre, struct ure des 
matériaux et propriétés des pièces fabriquées . Les paramètres de mise en œuvre représentent, 
d’une part les paramètres de commande (vitesses, pressions, températures ...), d’autre part les 
paramètres de définition de l’outillage de mise en forme (position et dimensions des seuils d’entrée 
du polymère dans les moules par exemple). Les recherches menées conduisent à l’établissement 
de relations "entrée – sortie" pour différentes variantes du procédé de moulage par injection. Elles 
sont basées sur des études expérimentales réalisées en instrumentant les machines et les 
outillages, afin de suivre l’état du matériau de l’entrée à la sortie du système, en fonction des 
paramètres imposés et des propriétés mesurées, l’ensemble étant réalisé et validé sur des 
machines industrielles. Les analyses effectuées ont pour finalité d’expliciter les phénomènes 
thermomécaniques mis en jeu lors de la transformation des polymères (liés à la technologie 
utilisée et aux propriétés physiques et rhéologiques spécifiques des matériaux concernés) et leur 
incidence sur la structure et/ou le comportement des pièces finies. Les résultats obtenus en termes 
de relation mise en oeuvre/structure/propriétés visent à une meilleure maîtrise de la conception, de 
la fabrication et de l’utilisation des produits fabriqués. 

 
Les travaux ont été menés sur différentes familles de matériaux (thermodurcissables 

renforcés de fibres coupées, thermoplastiques renforcés de fibres coupées, thermoplastiques 
thermodynamiquement nanostructurés ou, plus récemment, renforcés de nanoparticules ou 
alvéolaires). Leurs constituants sont issus selon le cas de ressources fossiles (essentiel des 
travaux réalisés) ou renouvelables (volet abordé plus récemment). 

 
Ainsi, un premier volet a été consacré à l’injection de compounds thermodurcissables à 

fibres discontinues verre/polyester insaturé (de type BMC). Deux programmes de recherche 
successifs se sont attachés à comprendre les interactions entre matériau (formulation et réactivité 
des compounds), procédé (triptyque pression-temps-températures de moulage), conception de 
l’outillage (forme, dimension et position des seuils, qualité de l’acier, du polissage et du traitement 
de surface) et propriétés (de surface (rugosité, brillance), mécanique (choc) et de volume 
(homogénéité)), puis à proposer un nouveau mode de pilotage de process. 

 
Un second volet a concerné l’injection et l’injection-compression des thermoplastiques 

techniques (PP, PET, PA6, PA6-6) renforcés de fibres de verre coupées longues (de type GFL). 
Ces matériaux permettent une augmentation significative des performances mécaniques (flexion, 
choc, comportement à long terme…) par rapport à leurs homologues chargés de fibres courtes, 
sous réserve toutefois de maîtriser les mécanismes d'orientation et de dégradation du renfort lors 
de leur mise en œuvre. Les recherches, menées dans le cadre de trois programmes successifs, 
ont conduit à optimiser le couple matériau-procédé de fabrication de pièces techniques en GFL. 

 
Une troisième voie de renforcement des polymères thermoplastiques est actuellement 

encore en cours d’investigation. Elle concerne l’utilisation d’une nouvelle famille de copolymères 
blocs qui offrent l’avantage d’être miscibles dans la plupart des polymères. Ces ter-polymères 
blocs (SBM ou MAM) sont des nano-additifs permettant d’obtenir une organisation à l’échelle 
nanométrique de la matrice. Ceci permet d’envisager d’augmenter significativement sa résistance 
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en améliorant sa tenue en température, sans altérer ses autres propriétés spécifiques (résistance 
chimique, module, transparence …). L’apport de ces nouveaux matériaux sur d’autres 
performances cruciales dans le domaine des pièces injectées telles que la précision et la stabilité 
dimensionnelles, l’aspect ainsi que la résistance aux chocs et la tenue à long terme sous 
chargement mécanique permanent ou cyclique, restent cependant à confirmer et à quantifier. 

 
Enfin, a été amorcée plus récemment, en 2008, une contribution au développement de 

l’injection des polymères bio-sourcés, alvéolaires ou non, renforcés ou non de fibres végétales 
et/ou de nano-charges naturelles dans le cadre de trois programmes de recherche menés en 
parallèle. La finalité est de maîtriser la mise en oeuvre de ces matériaux sur des moyens de 
production industriels (dispersion, orientations, ségrégation, dégradation des charges/renforts ; 
morphologie des cellules) et mettre en évidence les mécanismes de fragilisation et/ou de 
renforcement induits par les microstructures des pièces moulées, générées par la transformation 
en relation avec les formulations des matériaux. 
 
 
II.2 Injection des compounds thermodurcissables à f ibres coupées  
 
 

Les matériaux composites à base de résine thermodurcissable polyester insaturé à retrait 
compensé, chargée et renforcée, connaissent un développement important sur des marchés très 
porteurs tels que ceux de l'industrie automobile (panneaux de carrosserie…), de l'électrotechnique 
(pièces de grandes dimensions), de l'électroménager (pièces d'aspect), ou des 
télécommunications (antennes paraboliques). Ils se présentent avant moulage, soit sous forme de 
préimprégnés en feuilles (SMC, Sheet Molding Compound), soit sous forme de "compound" en 
vrac (BMC, Bulk Molding Compound). 

 
Le moulage par injection des matériaux thermodurcissables est actuellement une 

technologie largement utilisée pour la production en grande série de pièces complexes. Si le 
moulage par injection des pièces en polymères thermoplastiques a largement été étudié lors des 
dernières décennies à la fois sur les plans technologiques et scientifiques à travers la 
compréhension des mécanismes thermo-rhéologiques, la simulation numérique ou encore le 
contrôle du procédé, celui des matériaux thermodurcissables, et notamment celui des compounds 
BMC, n’avait pas bénéficié des mêmes attentions jusqu’à présent. Ainsi, si quelques études de 
fond [5-8] ont contribué à une meilleure connaissance de ces matériaux et des propriétés induites, 
les résultats obtenus à l’échelle laboratoire ont rarement été transposés dans l’industrie. De ce fait, 
le moulage par injection des BMC reste un procédé particulièrement difficile à maîtriser et génère 
des taux de rebuts élevés. 

 
Les travaux engagés après un état de l’art approfondi concernent l’optimisation du moulage 

par injection des composites BMC. Ils ont été menés en deux phases successives : 
• La première traite des relations entre les écoulements, la structure, l’état de surface et les 

propriétés mécaniques et vise à définir l’environnement technologique le plus favorable à la 
réalisation de pièces techniques d’aspect en BMC  (Thèse Ménio [TH1]). 

• La seconde a pour objectif de contribuer à l’optimisation du cycle de moulage par injection par 
la mise en place d’un contrôle actif du procédé se basant sur l’histoire thermo-mécanique du 
compound durant sa phase de réticulation, afin d’améliorer les performances des pièces et de 
réduire la dispersion de la qualité (Masters Cilleruelo [MR2] et Gallego [MR3]). 

 
 
II.2.1 Etat de l'art sur le moulage par injection des com pounds BMC  
 

La résine de polyester insaturé utilisée dans les formulations des BMC est le résultat de la 
polycondensation entre un anhydride maléique et un propylène glycol, appelé pré-polymère 
polyester. La deuxième étape de formation du polyester insaturé consiste à mettre en solution le 
pré-polymère dans un monomère dilueur, généralement le styrène. Il s'ensuit alors une réaction 
radicalaire de copolymérisation entre le pré-polymère et le styrène. Cette réaction très 
exothermique crée un réseau tridimensionnel s’accompagnant d’un retrait volumique pouvant 
atteindre 10 %. La copolymérisation du système polyester insaturé-styrène peut être décrite par un 
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modèle de type mécanistique décrivant la réaction en termes chimiques: initiation, amorçage, 
propagation, terminaison. Par ailleurs, la réticulation de la résine est accompagnée par la 
formation de trois types chimiques d’après le mécanisme de copolymérisation radicalaire des 
réseaux polyester de Yang et Lee [9] : 
• Réticulation intermoléculaire contribuant à la formation d’un réseau tridimensionnel  
• Réticulation intramoléculaire qui augmente la densité de réticulation. 
• Branchement du styrène sur le polyester. 
• Homopolymérisation du styrène. 
 

Dans le schéma réactionnel de copolymérisation, il existe un point singulier de gélification 
caractérisant l'apparition d'un réseau tridimensionnel irréversible infini. La formation du gel 
apparaît dès le début de la réaction chimique par la formation de microgels. La coalescence de 
ces microgels donne ensuite naissance à un macroréseau. Le macroréseau ainsi formé se 
caractérise par une forte hétérogénéité de la densité de réticulation, c’est à dire par la coexistence 
de zones plus ou moins réticulées. Le degré de copolymérisation est influencé par la teneur 
relative en styrène, le taux d’insaturation, le système catalytique, la température et la pression. 
Une augmentation de la teneur en styrène accélère la réticulation en réduisant le temps de gel, 
mais pénalise la conversion du styrène par rapport à celle du polyester [9]. La teneur en styrène 
induit deux types de structure (figure 1). Le degré d’insaturation favorise les réactions 
interparticulaires et ralentit la cinétique de réticulation. La compacité des pelotes augmente et la 
taille des macrogels diminue lorsque le degré d’insaturation augmente [9,10]. Les conditions de 
transformation jouent un rôle non négligeable sur la morphologie des compounds. Ainsi, la taille 
des particules diminue lorsque la température augmente et augmente lorsque la pression 
augmente [11]. Une augmentation de pression conduit à des temps de réaction plus courts et à de 
meilleures propriétés mécaniques par élévation de la conversion finale [12]. 

 

 
Figure 1 Morphologie du réseau en fonction de la teneur en styrène 
(a) structure en écaille, correspondant à un faible taux de styrène, 

(b) structure en corail, correspondant à un taux de styrène élevé [9] 
 
Des charges d’origine minérale, en général du carbonate de calcium, sont incorporées à la 

résine dans des proportions importantes (60% en masse). Leur effet sur les vitesses de réaction 
est important. La vitesse de réaction augmente avec le taux de charges et leur présence réduit le 
temps de gel en favorisant la décomposition de l’amorceur [13]. Les fibres ajoutées à la 
formulation permettent, quant à elles, d’améliorer les caractéristiques mécaniques. 
 

La copolymérisation polyester-styrène s’accompagne d’un retrait élevé (10%) altérant tant 
les propriétés dimensionnelles que les propriétés de surface des pièces. Aussi, les formulations 
sont additivées d’un polymère thermoplastique permettant de compenser ce retrait. La présence 
d’un additif thermoplastique provoque une séparation de phase entre additif et base organique en 
cours de réaction, provoquée par la modification de l’état thermodynamique du mélange. La 
création de microvides au sein de l’additif ou de son interface avec le réseau polyester génère la 
compensation de retrait [14]. Le retrait au moulage augmente avec la pression, et diminue lorsque 
la température baisse [11]. Une description phénoménologique de la compensation de retrait est 
illustrée sur la figure 2. 

 



 26 

 
Figure 2 Description phénoménologique de la compensation de retrait [11] 

 
Contrairement à Ruffier [10], Guillon [15] avance qu’une augmentation de pression diminue 

le nombre de microvides. Cet auteur confirme le fait que les paramètres de formulation et de mise 
en œuvre modifient systématiquement l’organisation des microstructures. D’après lui, les cavités 
de faibles dimensions renforcent le matériau et leur coalescence, et ont un effet néfaste à des taux 
élevés en additif. Ainsi, les propriétés mécaniques optimales sont associées à un nombre de 
petites cavités maximal. Il s’agit alors de trouver un compromis entre une bonne tenue mécanique 
et une compensation de retrait acceptable. 
 

En résumé, chaque constituant présent dans la formulation d’un BMC joue un rôle 
spécifique qui contribue à l’élaboration d’un produit final de qualité. La réticulation des polyesters 
insaturés-styrène est une réaction de copolymérisation radicalaire hétérogène. Cette réaction est 
accompagnée par la formation d’un réseau macroscopique résultant de la coalescence des 
microgels. L’addition d’un polymère thermoplastique permet de compenser le retrait de 
polymérisation tout en modifiant les propriétés mécaniques et la morphologie du matériau. Le 
mécanisme de retrait, bien qu’étant mal identifié, semble étroitement lié à la création de microvides 
au sein du matériau pendant la réaction. 

 
En ce qui concerne la structure induite par l’orientation des fibres lors de l'injection des 

compounds BMC, une structure en couche est également constatée [16,17] : Cependant, les 
études sont partielles et il est difficile d’affirmer que les règles régissant l’orientation dans les 
thermoplastiques sont transposables aux cas des thermodurcissables. Les principaux résultats 
disponibles sont issus des travaux de Mavon [18]. Cet auteur a noté que le coeur des échantillons 
était constitué de nodules polyesters (macrogels) noyés dans la phase thermoplastique, dans 
lequel se créent de nombreux microvides. Les observations faites après attaques successives 
révèlent la présence d'une seconde phase polyester d'aspect très dense présente sous la forme 
d'un macro-réseau enrobant les constituants minéraux, appelée phase polyester "compacte". Les 
défauts de surface observés sur pièces composites en BMC sont de natures différentes. Certains 
sont inhérents à l'état de surface du moule (rayure, piqûres), d'autres sont dus à la décohésion 
existant entre le coeur et la peau. Les nodules polyesters sont en effet présents juste en dessous 
de la surface. Après démoulage, des zones "d'arrachement" laissant apparaître les nodules 
polyesters sont visibles (Figure 3). Ces défauts de surface témoignent de la mauvaise adhérence 
existant entre la peau et la structure sous-jacente. 
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Figure 3  Mise en évidence d'un défaut de surface du BMC [18] 

 
Ceci montre qu’il se forme lors du moulage, une peau de surface, dans laquelle il n’y a pas 

de séparation de phase entre la résine polyester et l’additif thermoplastique comme cela se produit 
dans la masse. Les défauts de surface observés sont alors probablement liés à la séparation de la 
peau de la masse pendant l’opération de démoulage et pourraient correspondre à une zone 
pauvre en agent de démoulage. Mauzac [19] a montré que cette couche de peau est de même 
nature que la phase polyester "compacte". Elle est constituée essentiellement de chaînons 
polyester réticulés.  

 
En somme, les différentes études de la surface des BMC montrent qu'il existe une couche 

d’extrême surface de peau dont l'épaisseur semble être de 100nm. Les caractérisations 
surfaciques élémentaires montrent que cette couche de peau est de nature organique. Il y a 
coexistence des deux phases polyester: une phase nodulaire et d'une phase globulaire compacte. 
La peau de surface est de même nature que la phase polyester compacte [17]. C'est la présence 
d’agents démoulants internes qui est à l’origine de la formation de la phase polyester compacte. 
Cette phase capture les ions métalliques du stéarate de calcium, empêchant ainsi la formation 
d'un film homogène de démoulant à la surface. Le stéarate de calcium se présente en surface 
sous forme d’acide stéarique [20]. 
 

En conclusion, les défauts de surface des pièces injectées constituent un réel problème 
industriel dans la mesure où l’aspect est un critère de qualité de plus en plus important. La nature 
des défauts rencontrés est fonction des conditions de transformation, de la géométrie de l’outillage 
et du matériau transformé. Les rares études concernant l’analyse de surface de composites BMC, 
montrent que : 
• l’extrême surface est composée de matière organique (couche épaisseur variant de 10 à 

100 nm selon les auteurs). La phase polyester apparaît sous forme d’une phase nodulaire et 
d’une phase compacte. L’absence locale d’agent de démoulage en surface laisse entrevoir la 
structure nodulaire sous-jacente créant des défauts de surface. 

• les compounds BMC sont des matériaux hétérogènes et anisotropes présentant une cinétique 
chimique et une rhéologie étroitement liées au degré d'avancement de la réaction. 

• les mécanismes gouvernant l'orientation et de la répartition des fibres dans les pièces 
semblent similaires à ceux relevés pour l’injection des polymères thermoplastiques renforcés 
de fibres courtes. Cependant la répartition entre l’épaisseur relative de la zone de cœur et celle 
des zones de surface diverge totalement des thermoplastiques : l’épaisseur de la zone de 
cœur est beaucoup plus importante dans le cas des thermodurcissables (≈70%). 

 
Dans ce contexte industriel et scientifique, il est apparu nécessaire de clarifier les 

mécanismes de génération des défauts de surface des pièces injectées en BMC à travers une 
analyse des relations matériau/procédé/propriétés de surface (brillance, rugosité), tout en 
optimisant les propriétés mécaniques (choc) et de volume (homogénéité). 
 
II.2.2 Relations structure/procédé/propriétés des pièces injectées en BMC  
 
 

L’étude a été menée dans le cadre de la thèse de doctorat de S. Ménio [TH1] en 
collaboration avec la société Menzolit selon un programme de recherche décomposé comme suit : 
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• Une étape préliminaire a permis d’établir, sur pièces industrielles fabriquées par injection de 
BMC, un diagnostic général afin de mettre en évidence le caractère hétérogène et anisotrope 
des pièces. Les hétérogénéités locales ont été analysées en relation des grandeurs d'entrée 
du procédé. 

• Sur la base d’un plan d’expériences, les paramètres directeurs de la qualité de surface de 
pièces à géométrie simple (plaques) ont été identifiés et les résultats analysés en regard des 
grandeurs de sortie du procédé que sont les pressions et les flux de chaleur locaux. 

• Un moule prototype à fenêtre transparente a ensuite été conçu afin d’analyser le remplissage 
et d’étudier les mécanismes d'écoulement du BMC. Les phénomènes observés ont été 
transposés sur moule semi-industriel. 

• Sur ces bases, l’optimisation du procédé (en terme d'état de surface de pièces injectées en 
BMC) a été étendue à des géométries plus complexes. Sur la base d'un plan d'expériences 
hybride, l'optimisation a été réalisée à partir de l'examen successif de l'influence d'une 
dissymétrie thermique entre les deux plateaux du moule, d'une autre géométrie de pièce, d'une 
vis d'injection avec clapet anti-retour et de la nature du matériau constitutif de l'outillage. On 
s’est attaché en outre à définir une relation couplant les mécanismes d'écoulement, la structure 
du matériau et l'état de surface. 

• Une dernière étape a consisté, enfin, à vérifier la faisabilité d'une modification du procédé 
d'injection des BMC correspondant à une transposition du procédé « bi-matières » 
thermoplastique aux cas des thermodurcissables, en vue de déposer en surface une résine 
conférant les propriétés de surface souhaitées. 

 
Ainsi, une première étude paramétrique globale, sous forme de plan d'expériences, a été 

engagée dans le but de sélectionner les paramètres directeurs de transformation en termes d'état 
de surface, sur moule semi-industriel. Les résultats ont montré que la variable "formulation" était le 
paramètre le plus significatif, mais que pour une formulation donnée, les modifications des 
conditions d’injection engendraient des variations significatives du rapport de surface R, défini par 
Serré [20] comme le rapport diffusion/diffusion+brillance. D'après l’analyse statistique des 
variations de ce rapport, la formulation, la température de l'outillage, le débit d'injection et la 
pression de maintien sont les paramètres retenus pour la suite de l’étude. L’examen systématique 
des enregistrements des grandeurs physiques telles que le flux thermique ou la pression de la 
matière, a permis d’expliquer un certain nombre de phénomènes physiques et de déterminer avec 
précision le temps de maintien optimal (tmini, figure 4).  
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Figure 4  Enregistrement type des pressions et flux de chaleur dans l’empreinte durant le moulage 

par injection des BMC 
 
L'étude de l'orientation des fibres au niveau du front de matière de pièces incomplètes a 

révélé la présence d’un écoulement de type fontaine (figure 5). Compte tenu de cette observation, 
une analyse plus poussée des mécanismes d'écoulement du BMC a été engagée. D'abord 
l'identification du mode de remplissage a été effectuée sur un moule à fenêtre transparente selon 
le protocole défini par la figure 6. Ces essais ont permis de distinguer trois zones d’écoulement en 
remontant du front de matière vers le seuil d’injection (figure 7) : 
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• Au passage du seuil, formation d'un front non collant d'épaisseur et de longueur constante, le 

comportement s'apparentant à celui d'un fluide à seuil. 
• Ecoulement radial après le passage du seuil induisant une élongation divergente majoritaire 

par rapport au cisaillement. 
• Ecoulement unidirectionnel où les contraintes de cisaillement participent à l'orientation du 

renfort dans la direction de l'écoulement. 
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Figure 5  Visualisation de l’état d’orientation des fibres au niveau du front de matière. 

� : Ecoulement fontaine au niveau du front collant 
� : Orientation transversale au niveau du front non collant 
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Figure 6. Protocole d'essai pour l'étude de l'écoulement dans une plaque simple. 

 
Lors de l’injection avec moule semi-industriel (plaque complexe avec accidents 

géométriques (obstacle frontal et tangentiel avec changement de niveau)), la formation d’un front 
de matière non collant a pu être confirmée. Il provient d'un écoulement bouchon où le renfort 
conserve l'orientation transversale obtenue au passage du seuil d’injection (extension radiale). Son 
mécanisme de formation n’a pas pu être clairement identifié et demanderait une étude spécifique 
approfondie du comportement rhéologique du compound. On peut penser a priori que le taux 
relativement faible de résine (20%) incorporée à la formulation limite le gonflement au passage du 
seuil. 
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( a ) ( b )

( c ) ( d )

 
Figure 7 Clichés de la plaque injectée: (a) front non collant, (b)extension radiale (c) vue de dessus 

en fin de remplissage, (d) vue à cœur en fin de remplissage. 
 

Concernant l’orientation du renfort, les mécanismes d’écoulement identifiés génèrent une 
stratification en 7 couches. L’écoulement fontaine présent au front de matière provoque la 
formation d’une couche de peau où les fibres sont orientées préférentiellement dans la direction de 
l’écoulement. Il s’établit en amont du front de matière un écoulement de cisaillement qui est à 
l’origine d’une zone de cisaillement maximale au sein de laquelle les fibres sont fortement alignées 
dans la direction de l’écoulement (figure 8). Les fibres adoptent une orientation transversale au 
passage de la queue de carpe divergente. La transition entre les couches de surface et la couche 
de cœur est assurée par une couche où l’orientation est aléatoire. 
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Figure 8. Schématisation de l'orientation du renfort au front de matière. 

 
L’épaisseur relative des différentes couches, notamment à cœur, est affectée par une 

modification du débit d'injection. Cependant, même si la présence d'une discontinuité géométrique, 
comme un changement de niveau à épaisseur constante, ne perturbe pas la formation de la peau 
de surface au delà de l’obstacle, celle-ci affecte de façon significative le profil d’orientation en 
éliminant la couche de cœur (figure 9). Compte tenu de ce résultat, une entrée en pièce associée 
à une discontinuité de surface à 90° a été testée. Les analyses ont montré qu’avec une telle 
entrée, le front de matière non collant disparaît totalement et l’effet de peau est symétrique et 
continu sur toute la longueur d’écoulement. 
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Figure 9 Influence d’un obstacle frontal à l’écoulement sur la distribution d’orientation des fibres 
suivant l’épaisseur (a11 tenseur d’orientation dans la direction de l’écoulement 1, a33 tenseur 

d’orientation dans l’épaisseur). 
 

L'optimisation générale du procédé a ensuite été effectuée en tenant compte des 
mécanismes précédemment mis en évidence, notamment ceux intervenant dans la formation de la 
surface des pièces. Les conditions d'injection ont d'abord été optimisées, puis l'influence des 
paramètres physiques, géométriques et technologiques étudiée. 
 

Sur la base d’un plan d’expériences hybride, l’influence des paramètres directeurs de 
transformation (température de l’outillage, débit d’injection, paramètres de maintien) a pu être mise 
en évidence. L’analyse statistique des résultats a montré que, localement, les conditions d’injection 
avaient une influence significative sur la valeur nominale du rapport de surface R (figure 10). 
Cependant, dans la plage de variations étudiée, il n’a pas été possible d’homogénéiser l’aspect 
des pièces,  l’état de surface s’améliorant en fonction de la longueur d’écoulement. La 
transposition et la validation des conditions de transformation avec une alimentation transversale 
ont montré que l’hétérogénéité de surface des pièces était indépendante de la localisation de 
l’entrée en pièce (figure 11). 
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Figure 10 Influence des conditions de transformation sur l’hétérogénéité de surface. 
 
Des analyses de surface des pièces moulées menées au Centre de Recherche sur la 

Matière Divisée d’Orléans (CRMD) ont confirmé que l’extrême surface des pièces injectées en 
BMC est composée essentiellement de matière organique [20] (figure 12). La taille des particules 
dépend, d’une part de la miscibilité entre les microgels et le thermoplastique pendant la réaction de 
réticulation, et d’autre part, de la compétition entre la cinétique de réticulation et la cinétique de 
séparation de phase. La miscibilité finale du système est étroitement liée à la miscibilité du 
mélange résine/thermoplastique/styrène à température ambiante [20]. 
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Figure 11 Influence du type d’alimentation sur l’état de surface des pièces injectées dans des 

conditions optimales. 

 
Figure 12 Cliché AFM de la morphologie de surface du BMC [20]. 

 
En termes d’optimisation des propriétés mécaniques des plaques BMC, l’étude de la 

distribution de l’orientation du renfort dirigée par les conditions d’injection a été couplée à celle de 
la résistance au choc. Elle a mis en évidence la possibilité de contrôler localement le degré 
d’anisotropie du matériau, notamment en faisant varier les débits d’injection (tableau 1). 
 

Position dans la plaque Avant la marche Après la marche 

Débit d’injection 100 cm3/sec 300 cm3/sec 300 cm3/sec 

Résistance au choc (kJ/m²) : direction 
écoulement (R1) D1=3,7 D1=4 F1=8,2 

Résistance au choc (kJ/m²) : direction 
transversale(R2) D2=8,2 D2=7,4 F2=7,7 

Degré d’Anisotropie : A=R2/R1 2,2 1,85 0,91 

Tableau 1 Influence du débit d’injection sur la résistance au choc Charpy 
 

La modification du matériau constitutif et du mode de polissage de l'outillage s'est 
également accompagnée d'un gain très significatif en termes d'état de surface, et met en évidence 
toute l'importance du support de moulage (figure 13). 
 

L’utilisation d'une vis munie d’un clapet anti-retour est d’un intérêt industriel évident, dans la 
mesure où cette particularité technologique s’accompagne d’un gain de 20% de l’état de surface 
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près du seuil d’injection. De plus, contrairement à l’injection sans clapet, l’évolution de la pression 
en phase de maintien est très reproductible et ne présente pas de discontinuités (figure 13). 
 

Les essais réalisés avec une entrée du moule en pièce de géométrie optimisée ont montré 
une symétrie de l'écoulement du matériau avec un axe confondu avec le plan médian de la pièce. 
Les résultats des analyses de surface ont montré que l’entrée optimisée permettait 
d’homogénéiser le niveau de brillance des plaques. Cependant, il n’a pas été possible d’égaler le 
niveau de diffusion entre le début et la fin de l’empreinte. L’isotropie d'orientation des fibres 
constatée en fond d’empreinte pourrait favoriser un retrait isotrope, avantageux pour la formation 
de rugosités plus fines qu’à l’entrée de la pièce où l’orientation des fibres courtes est 
unidirectionnelle dans toute l'épaisseur. 
 

La figure 13 présente un bilan de l'évolution du rapport de surface au cours de chacune 
des étapes d’optimisation de l’état de surface. 
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Figure 13 Rétrospective générale de l'évolution du rapport de surface 

au cours de chacune des étapes de l'étude. 

 
Enfin, dans un dernier temps, les mécanismes d'écoulement mis en évidence ont été 

exploités pour appliquer le concept « bi-matières thermoplastiques » aux cas des 
thermodurcissables et optimiser l'état de surface des pièces injectées en BMC. L'idée consiste à 
placer en tête de buse un petit volume de matière spéciale, avant de procéder à l'injection. Les 
résultats de cette expérience montrent que la pièce fabriquée est une structure composite 
sandwich, avec la matière spéciale comme matériau constitutif de la peau de surface, et le BMC à 
cœur. Cette partie a fait l’objet d’un de brevet [B2]. 
 

Les perspectives de développement ultérieur de ce programme de recherche sont de : 
 

• Définir le compromis acier-traitement-polissage acceptable, sur la base d'analyses 
microscopiques (MEB et AFM) afin de choisir une surface type pour l’usinage des empreintes 
de moules. 

• Concevoir une géométrie d'entrée de moule permettant de favoriser dès le début de 
l'écoulement un cisaillement non négligeable par rapport à l'extension radiale, capable de 
perturber l'orientation des fibres même à cœur, pour générer un matériau isotrope sur toute la 
longueur d'écoulement. 

• Développer les logiciels de simulation d'écoulement de ce type de matériaux qui puissent 
prendre en compte la morphologie spécifique aux BMC. 

• Développer le concept bimatière en analysant l'évolution du rapport de surface en fonction des 
paramètres chimiques (constituants de la matière spéciale), rhéologiques (variation du rapport 
de viscosité entre la peau et le cœur), de transformation (débit d'injection, maintien…) et 
technologiques. 
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Ces travaux ont fait l’objet de publications dans les revues à comité de lecture (Pcl-5 et Pcl-
6), de communications (Ci-1 à Ci-3, Cn-4, Ca-5), d’une thèse de doctorat (TH1) et d’un brevet 
(B2). 
 
 
II.2.3 Contrôle adaptatif du procédé d’injection des comp ounds BMC et CIC  
 

Dans le cas du moulage des compounds thermodurcissables de type BMC, les 
mécanismes réactionnels de réticulation et de compensation du retrait, couplés aux effets de la 
pression et de la température, rendent plus complexe la maîtrise de la production. Même si les 
mécanismes d’écoulement peuvent parfois être assimilés à ceux des matériaux thermoplastiques 
[Pcl-5, 19], la variabilité des lots de matière, tant sur le plan de la viscosité que sur celui de la 
cinétique réactionnelle, induit de nombreux défauts de fabrication. Ceux-ci ont des conséquences 
sur les propriétés d’aspect, mécaniques ou dimensionnelles des pièces [Ci-2,TH1, 4]. Pour 
apprécier complètement le comportement au moulage de tels matériaux, quatre variables d’état 
sont à considérer: température T, pression P, volume spécifique V et degré d’avancement de la 
réaction α. Si, comme dans le cas des polymères thermoplastiques, le cycle d’injection s’inscrit 
pièce après pièce sur le même parcours thermodynamique, alors la variabilité du matériau ou du 
procédé peut être en partie absorbée et la production homogénéisée [21-24]. L’adaptation de ce 
concept de conduite adaptative au procédé d’injection des compounds thermodurcissables a fait 
l’objet du dépôt d’une enveloppe Soleau [Es1]. Son principe est décrit ci-après. 
 
II.2.3.1 Bases scientifiques du concept de régulati on adaptative  
 

L’étude de l’injection de matériaux composites de type BMC en vue d’améliorer les 
propriétés volumiques et l’état de surface des pièces menée antérieurement [TH1] (§ II.2.2) a mis 
en évidence l’interdépendance entre les propriétés de la pièce et l’histoire thermodynamique du 
matériau lors de sa mise en forme. Il apparaît en effet que la phase de maintien, de par la loi de 
pression imposée et par sa durée, conditionne la qualité de la pièce, notamment les propriétés 
d’aspect. Les études menées sur des moules expérimental et industriel instrumentés ont montré 
que la qualité des pièces injectées dépendait de la relation entre la catalyse de la résine et les 
paramètres de transformation identifiés par la température du moule, le niveau de pression de 
maintien et la durée de la phase de maintien. 

 
Les enregistrements des flux thermiques et des pressions dans l’empreinte (figure 4) 

indiquent que le temps optimal de la phase de maintien doit s’ajuster à la cinétique de réticulation 
de la résine. Ce point singulier correspond à la superposition de deux phénomènes physiques : le 
retrait de cuisson de la matière engendré par le taux maximal de réticulation et matérialisé par le 
maximum de la courbe des flux, et l’expansion thermique du matériau induite par les agents anti-
retraits qui se dilatent sous l’action de la chaleur dégagée par l’exothermie de cuisson et créent 
des microvides. On montre que la pression moyenne <Pm> de maintien chute rapidement lors du 
démarrage de la réaction de réticulation au temps conventionnel tdr. La courbe s’infléchit à l’instant 
précis du maximum des courbes de flux (φ max), empêchant un retour à la pression atmosphérique 
dans l’empreinte (Pmin). Il s’établit alors une pression résiduelle post-maintien (Pr) dans 
l’empreinte. L’instant tmini où la pression est minimale, où le niveau de pression est minimal (Pmin) et 
la pression résiduelle est maximale (Pr), dépend de la pression moyenne de maintien <Pm>, de la 
durée de la phase de maintien, de la température d’outillage et de la catalyse de la résine. 
 

L’influence du temps de maintien est présentée sur la figure 14. Lorsque le temps de 
maintien est inférieur au temps où le flux est maximum (φ max , figure 14 a), la pression dans 
l’empreinte chute rapidement. La pression résiduelle de post-maintien (Pr) est alors nulle ; les 
défauts d’aspect sont importants. Si le temps de maintien est surestimé (figure 14 b), les défauts 
d’aspect sont minimisés, mais le temps de cycle est allongé, ce qui augmente les coûts de 
fabrication des pièces. 
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Figure 14 : Evolution de la pression hydraulique et de la pression de matière pour un temps de 

maintien de 5 secondes (a) et de 15 secondes (b). 
 

Une étude paramétrique basée sur la variation du temps de maintien pour une pièce 
industrielle d’optique de phare corrobore les résultats obtenus avec le moulage d’une plaque 
[TH1]. En effet, le défaut d’aspect est caractérisé par le rapport diffusion/ brillance+diffusion. Ce 
rapport sert à représenter le niveau de qualité de la surface puisqu'il est directement relié à la 
rugosité [20] (plus ce rapport est faible, meilleures sont les propriétés de surface). Ce rapport 
diminue lorsque le temps de maintien augmente (figure 15).  
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Figure 15 : Influence du temps de maintien sur le rapport 

de surface des pièces injectées en BMC 
 

Initialement développé pour les matériaux thermoplastiques, un système de conduite 
intelligente, auto-adaptative, de presses à injecter a été breveté par l’Ecole des Mines de Douai 
[21,22]. Il est basé sur une réduction cycle-à-cycle de la variabilité du procédé d’injection par une 
maîtrise accrue de la phase de maintien par régulation de la pression du polymère dans 
l’empreinte, le critère qualité retenu étant principalement la masse des pièces injectées [23,24]. Ce 
système de régulation avancé repose sur la compréhension des phénomènes physiques d’un 

(a)  
temps de maintien 
 sous estimé 
 
� Pmini= Pr= 0 
� défauts de surface� 
� Seuil non réticulé 

(b) 
temps de maintien 
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cycle d’injection à l’aide des diagrammes d’état thermodynamique (PVT) des polymères, la 
représentation du cycle de moulage sur ces diagrammes permettant de définir le mode de pilotage 
idéal du procédé d’injection. Un concept similaire, adapté au cas de l’injection des compounds 
thermodurcissables, a été développé et a fait l’objet d’un transfert de technologie sur site industriel 
dans le cadre des masters de L. Cilleruelo [MR2] et L. Gallego [MR3] et de collaborations 
industrielles avec Valéo Eclairage et Signalisation, SDE Schneider Electric et Menzolit. 

 
II.2.3.2 Mise en œuvre et validation d'un nouveau s ystème de régulation adaptative  

 
L’objectif des travaux engagés était de contribuer à la maîtrise et à l’optimisation du cycle 

de transformation par injection de matériaux BMC (Bulk Moulding Compound) et CIC (Compound 
Imprégné en Continu) par un contrôle précis de l’histoire thermomécanique du compound dans sa 
phase de réticulation. Il s’est agi en pratique d’adapter en cours de cycle certaines grandeurs du 
procédé afin de limiter la dispersion de la qualité des pièces malgré les perturbations imposées par 
le procédé (températures, catalyse de la résine….). Le poids relatif de la variabilité ces grandeurs 
d’entrée sur la stabilité du procédé a été évalué par une grandeur de sortie volumique (comme la 
masse ou la densité), une propriété de surface (telle que la rugosité ou la porosité) ou une 
propriété mécanique (résistance au choc). 
 

Les compounds BMC et CIC ont été formulés par la société Menzolit. Ils diffèrent par leurs 
propriétés physiques, réactionnelles et rhéologiques (tableau 2). Les résines de base sont des 
polyesters insaturés orthophtalique et maléique en solution dans un styrène. 
 

Formulation BMC - B BMC - D BMC - F CIC - N CIC - V 
Viscosité 5tr/mn (poise)     971 264 
Rapport 5/20 tr/mn    2.03 1.5 
Réactivité pâte 140°C 
(s) 

39 43 44 157 161 

Temps pic (s) 20 25 26 30 31 
Température pic (s) 110 115 118 121 120 
Vitesse max (%/°C) 4.8 6.6 7.8 14.2 12.3 
αααα pic (%) 23.38 23.43 26.99 33.70 34.20 
Mûrissement 4 jours  - - - 315 311 
Densité 1.94 1.94 1.94 1.79 1.79 
Taux de verre (%) 14 14 14 28 28 
Retrait (%) -0.06 0.01 0.01 0.15 0.16 

Tableau 2  Caractéristiques des compounds polyesters BMC et CIC 
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Sur des plaques en BMC à accidents de forme (frontal et tangentiel avec changement de 
niveau (figure 16)), les propriétés d’aspect des pièces ont été évaluées, d’une part en terme de 
macroporosités (taille et nombre), d’autre part en terme de rapport de surface R (défini 
précédemment) . L’évaluation des macroporosités a été réalisée sur la nervure, le bossage et la 
marche en enduisant les pièces de fluide colorant (fuschine), puis en appliquant un révélateur 
après un temps de pause. Les défauts sont alors classés selon la gradation suivante : 

 0 – Petite porosité ≤ 1mm en petit nombre (Pièce quasi parfaite) 
 1 – Petite porosité en grand nombre 
 2 – Grande porosité > 1 mm en petit nombre 
 3 – Grande porosité en grand nombre (Pièce à rebuter) 
 
En terme de régularité de la production sur les BMC, la régulation avancée a amené un 

gain considérable sur la dispersion des masses des pièces, qui est réduite de 37 % par rapport au 
mode de régulation standard (figure 17). Cette diminution atteint 50% en moyenne si l’on 
considère les mesures de densité réalisées sur la nervure et le bossage. 
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Figure 17 Evolution de la masse lors d’une production type pour des modes de régulation standard 

BFH et avancé BFP du procédé d’injection (BMC-B, BMC-D et BMC-F.) 
 
Concernant les propriétés d’aspect des pièces, l’évaluation visuelle des macroporosités sur 

la nervure, le bossage et la marche réalisée sur les pièces moulées avec et sans commande 
avancée, a montré que la régulation avancée tend à diminuer les macroporosités de surface, 
notamment au niveau de l'accident de forme représenté par la marche. La figure 18, représentant 
le taux de pièces du niveau de défaut correspondant sur chaque élément géométrique, montre 
pour une commande avancée du procédé une nette diminution des défauts de niveau 3 du 
bossage et une disparition de ces défauts sur la marche, les défauts sur la nervure restant 
constants. Les défauts de niveau 2 diminuent de 5 à 10% selon l'accident considéré. D’une 
manière générale, l’utilisation de la commande avancée permet donc de réduire considérablement 
le nombre et la taille des macroporosités (niveaux 2 et 3), et ce, tous matériaux et perturbations du 
procédé confondus. 
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Figure 18  Evaluation qualitative des porosités de surface au niveau des accidents de forme des 

plaques en BMC toutes références confondues (BFH : pilotage classique des presses, BFP 
pilotage par une loi de pression). 
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Pour ce qui concerne les CIC (Compound Imprégné en Continu), les difficultés de 
transformation sont généralement imputables à la viscosité élevée du compound liée à la phase de 
mûrissement et à la longueur des fibres. Ils sont utilisés pour leurs propriétés mécaniques 
améliorées, et contrairement aux BMC, transformés principalement en injection – compression, 
mais ont néanmoins été étudiés ici en injection. 

 
Comme pour les BMC, la commande avancée du procédé a permis de réduire les 

hétérogénéités de moulage en terme de masse de 37% pour les matériaux CIC-N et CIC-V. Les 
masses sont en moyenne plus élevées. Les perturbations dues au démarrage de fabrication 
(perturbation d’ordre thermique) et au passage successif des lots (perturbation d’ordre 
rhéologique) sont nettement absorbées par la régulation avancée (figure 19). 
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Figure 19 Evolution de la masse lors d’une production type pour des modes de régulation standard 

BFH et avancé BFP du procédé d’injection (CIC-N, CIC-V.) 
 
La résistance au choc Charpy a présenté une amélioration globale de la dispersion de 

l’ordre de 7% avec la régulation avancée (BFP). En revanche, l’analyse par matériau est plus 
nuancée. En effet, si un gain de 58% est noté pour le matériau CIC-N, la dispersion s’accroît de 
16% pour le CIC-V, et ce, même si l’on relève une légère amélioration de la résistance. 

 
En conclusion, dans le cas des compounds polyesters thermodurcissables de type BMC 

(Bulk Moulding Compound) et CIC (Compound Imprégné en Continu), l’utilisation d’une boule de 
régulation sur une pression de polymère dans l’empreinte (BFP) conduit à une amélioration très 
nette de l’homogénéité de la production des pièces moulées. Cet effet est perceptible tant sur leurs 
propriétés volumiques (masse, densité), surfaciques (porosité, rugosité estimée par le rapport de 
surface), que mécaniques (choc Charpy). Ce nouveau concept de pilotage des presses rend le 
procédé d’injection transparent aux perturbations d’ordre thermique (démarrage ou redémarrage 
de fabrication), réactionnel ou rhéologique (fluctuations de viscosité inter- ou intra-lots induites par 
des méthodes d’élaboration complexes des compounds, évolution permanente de la viscosité au 
cours du temps notamment lors de phases de mûrissement). Il permet en outre d’adapter 
automatiquement le cycle de fabrication à la qualité des lots de matières en optimisant la durée de 
la phase de maintien. Cela autorise notamment des gains de productivité significatifs en évitant 
d’allonger inutilement cette phase afin de répondre aux critères de qualité des pièces injectées. 

 
Ces travaux ont fait l’objet d’une publication en revue à comité de lecture (Pcl-7), de 

communications (Cn-8, Ca-5), d’une enveloppe Soleau (Es1) et de deux masters (MR2, MR3). 
 
 

II.3 Injection des thermoplastiques techniques renf orcés de fibres 
coupées longues  
 
II.3.1 Etat de l’art sur le moulage par injection des the rmoplastiques GFL  
 

Par définition, les polymères renforcés de fibres longues dits GFL (Granulés à Fibres 
Longues), sont des polymères thermoplastiques dont la longueur du renfort fibreux est supérieure 
ou égale à 1 mm après moulage. Les avantages de ces matériaux, comparativement à leurs 
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homologues à matrice thermodurcissable, sont liés à leur mise en œuvre aisée, proche de celle 
des polymères thermoplastiques non renforcés, avec des cycles de moulage courts caractérisés 
par des temps de refroidissement plus courts que les temps de polymérisation des résines 
thermodurcissables. Les formes géométriques des pièces peuvent être complexes et l'intégration 
de fonction est facilitée par la variété des modes de transformation possibles. Actuellement, les 
matériaux thermoplastiques GFL présentent l’un des taux de croissance les plus élevés de 
l’industrie de la plasturgie, en particulier dans les secteurs requérant des performances 
mécaniques et de stabilité dimensionnelle dans le temps élevées. Les applications automobiles 
couvrent actuellement 95% de la consommation mondiale avec un taux de croissance annuel de 
10-12% en Europe sur la période 1999-2002, et des perspectives de développement de l’ordre de 
10% par an jusqu’en 2010 [25,26,27]. 

 
Différentes variantes de GFL sont actuellement disponibles sur le marché, qui diffèrent de 

par leur mode de fabrication : imprégnation directe, gainage sur roving, comélage de filaments de 
renfort et de polymère. Les longueurs de fibres initiales dans les granulés ainsi obtenus varient de 
5 mm à 25 mm avec des taux de fibres de 10% à 75% en masse (sachant qu'il s'agit dans ce 
dernier de cas de super-concentrés à diluer dans le polymère de même nature que la matrice). Les 
matrices et renforts majoritairement utilisés sont le PP et le verre. 

 
L'injection des polymères renforcés de fibres coupées demande un contrôle des 

paramètres de moulage encore plus rigoureux que dans la cas des polymères non renforcés. Les 
propriétés résultantes du composite dépendent directement de la qualité du renforcement, c'est à 
dire, du taux, de la longueur résiduelle et de l’orientation des fibres, ainsi que de la qualité de 
l’adhésion interfaciale. 
 

La maîtrise de la préparation du granulé est le premier gage de réussite pour la 
transformation ultérieure. Ainsi, dans les méthodes de compoundage par extrusion, les vitesses de 
rotation de la vis et le débit de plastification sont des paramètres influençant particulièrement la 
longueur résiduelle des fibres [28]. D'une manière générale, dans la phase de plastification, toute 
action qui tend à diminuer les cisaillements dans le système vis-fourreau améliore l’intégrité du 
renfort. Une vitesse de rotation faible, une température du fourreau élevée et une contre-pression 
faible permettent de réduire la dégradation des fibres. Toutefois, la diminution les temps de 
plastification avec une vitesse de la vis élevée, une faible contre-pression et des températures 
élevées, en apportant un préchauffage des granulés avant plastification, semblent être propices à 
la transformation des fibres longues [29]. 

 
S’agissant ensuite du procédé d’injection, la vitesse (ou le débit) d'injection est un 

paramètre plus délicat, car il joue autant sur la dégradation du renfort que sur son orientation. Les 
taux de cisaillement élevés contribuent ainsi à une orientation des fibres dans le plan et dans le 
sens de l'écoulement, mais aussi à une dégradation plus importante notamment lorsqu'il s'agit de 
fibres longues [30]. Quant à la phase de maintien, les effets de la pression de maintien sont liés à 
ceux de la vitesse d'injection. Durant cette phase, les couches solides s'épaississent, ce qui réduit 
la section libre d'écoulement. Pour des pièces à parois fines, la pression de maintien n’a une 
influence que si les vitesses de remplissage sont élevées. D’une manière générale, la dégradation 
des fibres augmente avec le niveau de pression en raison des mouvements des fibres dans le 
cœur fondu de la pièce. En effet, si une extrémité de la fibre est emprisonnée dans la gaine solide 
et l'autre libre dans le polymère fondu, il y a rupture [30]. En revanche, un niveau de pression de 
maintien trop faible peut également être néfaste en augmentant la porosité du composite [Pcl-10]. 
 

Si les mécanismes d’écoulement connus (par exemple effet fontaine) semblent à priori 
également valides dans le cas de l’injection des thermoplastiques GFL, certains phénomènes tels 
qu’une ségrégation des fibres induisant des appauvrissements/enrichissements de taux de fibres 
locaux dans l’épaisseur et le long de l’écoulement, sont plus spécifiques aux fibres longues, sans 
que leur origine ne soit parfaitement élucidée [31]. 
 

Pour ce qui concerne les propriétés mécaniques des pièces moulées à partir de 
thermoplastiques renforcés de fibres coupées longues, les publications disponibles, très 
majoritairement consacrées aux matrices PP et plus rarement PA, se limitent à l’analyse des 
propriétés en traction, flexion ou choc d’éprouvettes standard, sans considérer l’influence des 
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paramètres technologiques liés à la conception des outillages (alimentations, seuils, accidents 
géométriques …) ou le comportement à long terme (fatigue, fluage) [32,33,34,35]. Dans ce dernier 
cas, les temps de sollicitation considérés sont en outre généralement très courts et le principe 
d’équivalence temps-température difficilement applicable lorsque le matériau évolue de manière 
importante en cours d’essai (cas du PA66 sollicité à haute température). 

 
En conclusion, si de nombreuses études ont été menées sur les polymères 

thermoplastiques renforcés de fibres de verre coupées pour comprendre les mécanismes 
d'orientation et de dégradation du renfort et leur comportement mécanique en reliant les propriétés 
du renfort avec les paramètres du procédé, la plupart de ces travaux sont relatifs à des polymères 
à fibres courtes. Les travaux relatifs aux polymères à fibres longues (GFL) sont moins répandus et 
limités à quelques matrices, de type PP ou plus rarement PA. L’état de l’art réalisé a néanmoins 
conduit aux conclusions principales suivantes, communes aux thermoplastiques renforcés de 
fibres coupées, qu’elles soient courtes ou longues : 
• L'écoulement du polymère fondu crée des contraintes qui affectent la distribution et l'orientation 

des fibres, entraînant une anisotropie du matériau. Par ailleurs l'orientation et la distribution des 
fibres sont influencées par d'autres facteurs : conditions d'injection, géométrie de l'outillage et 
du seuil, concentration et rapport de forme L/D du renfort. 

• Une distribution en couches est observée suivant l'épaisseur, où les fibres s'orientent 
parallèlement à la direction d'écoulement en peau et perpendiculairement en cœur. 

• Des gradients de taux locaux (voire de longueurs résiduelles) de fibres sont observés le long 
de l’écoulement, dans le sens perpendiculaire, mais aussi dans l’épaisseur des pièces 
moulées, avec des amplitudes qui sembleraient plus importantes dans le cas des fibres 
longues. 

• Les propriétés mécaniques des thermoplastiques renforcés de fibres coupées dépendent 
fortement des caractéristiques du renfort, telles que sa concentration, sa longueur, sa 
distribution et son orientation. 

 
Du fait de la complexité structurale induite dans les composites renforcés de fibres coupées 

longues, il est toutefois apparu que les procédés de transformation de ces matériaux demandaient 
encore à être maîtrisés et optimisés, surtout dans le cas de matrices techniques. 

 
Dans ce contexte, la finalité des recherches menées en collaboration avec Saint-Gobain 

Vetrotex International (devenu OCV Reinforcements), Ticona (D), Arkéma et Hutchinson, dans le 
cadre notamment des thèses de L. Cilleruelo [TH2] et A. Coulon [TH3], a été de contribuer à la 
maîtrise et à l'optimisation de l'anisotropie et de l'hétérogénéité des composites à matrice 
thermoplastique technique (PET, PA6, PA6-6) renforcée de fibres de verre longues, en étudiant 
notamment l'effet du mode de transformation (conditions de moulage, paramètres technologiques 
de conception des outillages, variantes de procédé de moulage) et de la formulation du matériau. 
Trois programmes de recherche successifs ont permis d’aborder les aspects suivants: 
 
1. Identification des conditions d’injection gouvernant les propriétés mécaniques des pièces 

moulées sur la base d'un plan d'expériences et optimisation du procédé de transformation par 
injection classique. 

2. Analyse de la structure composite des pièces moulées (notamment orientation, dégradation et 
distribution du renfort, et morphologie), de manière à expliquer les relations entre les 
conditions de transformation et les propriétés mécaniques instantanées (choc, flexion, fluage). 

3. Etude de l'influence des paramètres technologiques (tels que les alimentations des moules) 
sur les propriétés mécaniques.  

4. Investigation de variantes du procédé d’injection (injection-compression, co-moulage de tissu à 
fibres continues et de GFL), de manière à accroître les performances mécaniques en vue 
d’applications structurales. 

5. Etude de l’influence des paramètres de formulation des matériaux (tels que le taux de renfort 
ou l’addition à la matrice d’agents de nucléation et de colorant) sur les propriétés mécaniques 
du composite. 

6. Elaboration d’un modèle de prévision des propriétés mécaniques en flexion instantanées et en 
fluage, afin de prédire dès la conception la durée de vie des pièces. 
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II.3.2 Optimisation du moulage par injection des GFL  
 

Le moulage des polymères thermoplastiques renforcés de fibres de verre longues requiert 
des conditions spécifiques de transformation afin de préserver la qualité du renfort [29,30]. Les 
paramètres de transformation par injection sont nombreux et interdépendants, ce qui rend difficile 
la maîtrise de la qualité dans ce cas. Il s’est donc agi, dans un premier temps, de comprendre les 
origines de l'anisotropie et de l'hétérogénéité de ces composites particuliers et d'optimiser le 
processus de transformation, afin de permettre une meilleure exploitation de leurs potentialités, 
notamment lors de sollicitations instantanées (traction, flexion ou choc) ou statiques en fluage et 
en température, en déterminant les facteurs influents. 
 

Compte tenu du nombre important de facteurs (paramètres de réglage de la presse à 
injecter) à étudier, a été mis en place un plan d'expériences basé sur la méthodologie Taguchi. 
Cette méthode d'analyse globale permet d'obtenir en effet des résultats pertinents avec un nombre 
restreint d'essais, de donner des voies d'interprétation et de décision, mais aussi d'optimiser les 
réglages des facteurs. 

 
L’analyse bibliographique a montré que les paramètres qui gouvernent les propriétés 

mécaniques d'un matériau composite à matrice thermoplastique injecté étaient : 
 

• le rapport de forme du renfort, 
• l'orientation du renfort, 
• le taux de renforcement, 
• le volume de vide créé, 
• la morphologie des couches de cœur et de peau (cristallinité), 
• l'adhésion interfaciale. 

 
Les paramètres actionneurs du plan d'expériences ont par conséquent été choisis sur cette 

base, en privilégiant ceux ayant un rôle prépondérant sur l’intégrité des fibres de verre. Ainsi, les 
grandeurs d'entrée du plan ont été : 

 
• la vitesse d'injection, 
• la température du polymère et de l'outillage, 
• la pression de maintien, 
• la contre-pression et la vitesse de rotation de la vis. 

 
Les autres facteurs potentiels (géométries de la pièce de l’alimentation, type de presse, 

temps de maintien, temps de refroidissement, temps d’entre-cycle …) ayant été maintenus 
constants pour ne pas interférer sur l’interprétation du plan. 

 
D’une manière générale, l'analyse statistique du plan d’expérience a montré que le facteur 

prépondérant agissant sur les propriétés mécaniques en flexion ou en choc Charpy entaillé est la 
température d'injection du polymère, quelle que soit la position de mesure le long de l’axe 
d’écoulement de la pièce ou la direction de mesure (parallèle ou perpendiculaire à la direction de 
l’écoulement). La température du moule, le débit d’injection, la vitesse de rotation de la vis ou la 
contre pression sont moins influents (figures 20 et 21). 

 
NB : Sur les figures 20 et 21, l'écart-type représente, au sens des plans d'expériences Taguchi,  la variation 
de la grandeur de sortie lorsque le facteur considéré est au niveau considéré et que les autres facteurs 
évoluent. Il ne s'agit donc pas de la notion normative de dispersion des mesures reproduites plusieurs fois 
dans les conditions parfaitement analogues. 
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Figure 20  Influence des paramètres d’injection sur la contrainte maximale de flexion (PA66 

40%en masse de fibres de verre de 10 mm), dans le sens de l’écoulement 
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Figure 21 Influence des paramètres d’injection sur la résistance au choc Charpy entaillé 

(PET 30% en masse de  fibres de verre de 12 mm), dans le sens de l’écoulement 
 

Toutefois, la pression de maintien devient un facteur très significatif dès lors qu’il interagit 
avec plusieurs autres paramètres de réglage, notamment dans le sens perpendiculaire à 
l’écoulement). L'effet du compactage semble plus important lorsque la matrice est sollicitée, et ce, 
d'autant plus que l'éprouvette est éloignée de l'alimentation de la pièce.  

 
Le point important révélé par ces études est qu’il n'est pas possible d’optimiser à la fois les 

propriétés en flexion et en choc, puisque les réglages optimaux s’opposent pour les températures 
du polymère en particulier. Il semble toutefois que l’optimisation sur un critère de résistance en 
flexion conduise à des propriétés au choc satisfaisantes. En terme de tendance, la modification 
des paramètres d’injection par rapport au réglage préconisé afin d’obtenir des performances 
mécaniques optimales avec une faible dispersion entraîne globalement, quel que soit le matériau, 
des variations de propriétés dans le sens indiqué par le tableau 3. 

 
Contrainte 
Max flexion 

Module 
flexion 

Résilience 
(Charpy entaillé )  Paramètre d’injection Unités Sens 

variation  
σσσσ11 σσσσ22 E11 E22 R11 R22 

Température moule  °C  ���� � � � � � � 
Débit d’injection cm3/s ���� � � � � � � 

Température matière °C  ���� � � 	 	 � � 
Pression spécifique de 

maintien Bar ���� � � � � 	 	 

Contre-pression Bar ���� 	 � 	 � � � 
Vitesse rotation vis cm/min ���� 	 � � � � � 

Temps de séjour moule S ���� � � � 	 	 	 
Tableau 3 Influence des paramètres d’injection sur les propriétés mécaniques en flexion et en choc 

Charpy entaillé des composites PET GFL. 
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II.3.3 Analyse structurale des composites GFL moulés par injection  
 

Afin d'expliquer la variation des propriétés mécaniques d'un composite renforcé de fibres 
de verre longues en fonction des conditions de mise en œuvre, il est nécessaire de comprendre 
les effets de ces dernières sur la structure résultante des pièces (morphologie de la matrice, 
orientations, longueurs résiduelles, taux local des fibres, qualité de l'interface matrice-renfort …). 
Pour ce faire, on a d'abord déterminé la configuration des facteurs maîtrisables permettant 
d’obtenir les valeurs optimales des propriétés mécaniques à partir des résultats des graphes des 
effets des facteurs et interactions et des modèles statistiques établis pour le plan d’expériences. 
On a ensuite comparé les résultats entre la configuration de maximalisation et celle de 
minimalisation obtenue par inversion des niveaux des paramètres de transformation (niveaux des 
facteurs) et analysé en parallèle la structure induite. 

 
Il est apparu que, dans le groupe de plastification, la longueur résiduelle des fibres est plus 

importante lorsque le temps de plastification est le plus court (contre pression faible et la vitesse 
de rotation de la vis élevée), ce qui avait déjà été observé avec des autres matrices [29]. Pour une 
matrice PET, il semblerait qu’un allongement du temps de séjour dans le groupe de plastification 
permette de réduire la dégradation du renfort. 

 
La particularité la plus remarquable demeure toutefois la ségrégation des fibres  dans les 

trois dimensions de la pièce, constatée quelle que soit la matrice (PET, PA6, PA66, PP). Les 
zones d'accumulation de fibres ont été identifiées comme étant celles correspondant aux fins 
d'écoulement et cœur de la pièce. Lors du remplissage de l’empreinte, l’écoulement de 
cisaillement gouverne l’homogénéité et l’isotropie du composite. Les débits de remplissage 
influencent la distribution de la concentration massique en fibres le long de l’axe d’écoulement, leur 
orientation et leur rupture. Les paramètres d'injection les plus influents sur la ségrégation des 
fibres le long de la pièce sont la température matière d'injection et la température du moule (figure 
22).  
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Figure 22 Variation du taux massique de fibres le long de l'axe d'écoulement d'une pièce 

type en PA66 40% en masse de fibres de verre de 10 mm 
 
La ségrégation est d'autant plus marquée que ces températures sont élevées (figure 22). 

La viscosité du polymère fondu apparaît comme un bon marqueur de la ségrégation, quel que soit 
le taux de fibres nominal dans les granulés. La forme du seuil d'injection modifie également la 
répartition massique des fibres le long de la pièce. L’évolution de la ségrégation s'explique par 
l'enrichissement progressif du ou des fronts de matière lors du remplissage. La géométrie locale 
dans l'empreinte influence également la répartition des fibres par la modification de l'écoulement 
(figure 23). L'enrichissement en fibres du front de matière provient d'un phénomène permettant la 
rupture et/ou le déchaussement des fibres lors du remplissage à l'interface entre la gaine solide et 
la veine fluide. La température d'injection, la température du moule et le débit d'injection ont, dans 
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ce cas, une influence déterminante de par le rôle que ces paramètres jouent sur la viscosité du 
matériau et la cinétique de refroidissement (figure 24). 
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Figure 23 Répartition massique des fibres suivant l'axe médian de pièces moulées par injection 
(PA66FV40% en masse de fibres de verre de 10 mm; Tmatière =325°C). Influence de la géométrie 

d'alimentation. 
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Figure 24 Répartition massique des fibres suivant l'axe médian de pièces moulées par injection 
(PA66 40% en masse de fibres de verre de 10 mm). Influence de la température matière et du 

moule. 
 

Une ségrégation des fibres dans l'épaisseur des pièces a également été mise en évidence 
pour toutes les matrices étudiées. Un appauvrissement en fibres a été noté au niveau des couches 
externes de la pièce dans les zones de cisaillement avec en revanche une accumulation à cœur, 
cette ségrégation de fibres qu'elle soit longitudinale (longueur d'écoulement) ou dans l'épaisseur 
des pièces, ne dépend pas de la phase de maintien (figure 25).Ces observations ont été 
confirmées sur pièces industrielles plus complexes. 

 
Il a été montré en revanche que la diminution du taux initial de fibres permet d’atténuer les 

gradients de concentration en fibres observés dans les pièces, mais amène logiquement chuter le 
niveau de performance mécanique. Les résistances au choc sont les plus sensibles à la réduction 
du taux de fibres, notamment lorsqu’il y a présence d’une entaille combinée à une ligne de 
recollement où le composite devient particulièrement fragile. 

 

nappe simple  
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Figure 25 Répartition massique des fibres dans l'épaisseur en entrée de pièce : Influence de la 

phase de maintien (PA66 40% en masse de fibres de verre de 10 mm Tmatière = 310°C). 
 

Les longueurs résiduelles de fibres  ont par ailleurs été analysées. On a pu montrer, 
qu'un débit remplissage faible, couplé à une faible viscosité du polymère permet de réduire 
significativement la rupture des fibres en diminuant les interactions fibres-matrice ou fibres-fibres 
(tableau 4).  

 
Débit faible 

 Températures élevées 
Débit élevé 

Températures faibles  Taux de dégradation   
Entrée 
pièce 

Fond 
pièce 

Entrée 
pièce 

Fond 
pièce 

Pour la longueur en nombre Mn  25% 36% 43% 40% 

Pour la longueur en nombre Mp  17% 29% 41% 45% 

Tableau 4 Taux de dégradation du renfort dans les plaques (exprimé par rapport aux longueurs 
moyennes mesurés dans les purges) (PET GFL 30% en masse de de fibres de verre de 12 mm). 

 
L'orientation des fibres a également été décrite en fonction des conditions d’injection et 

du taux de fibres. Plus les fibres sont courtes (forts taux de cisaillement), plus elles vont s’orienter 
dans le sens de l’écoulement. L’augmentation du taux initial de fibres a pour conséquence 
d’augmenter les interactions fibres-fibres, fibres-matrice et de réduire leur aptitude à s’orienter 
dans l’écoulement (figure 26). L’écoulement créé dans la phase de post-remplissage induit des 
orientations de fibres, donc augmente l’anisotropie du matériau, et génère une dégradation des 
fibres notamment près des seuils. 
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Figure 26 Profil d'orientation a11 (direction d'écoulement) dans l'épaisseur de pièces moulées en 

PA66 10% (◊) et 55% (
) en masse de fibres de verre de 10 mm. 
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L’adhésion interfaciale fibre/matrice et la densification du composite dépendent en grande 

partie des niveaux de pression dans l’empreinte lors du refroidissement. Une pression élevée et 
constante pendant le refroidissement de la plaque offre un meilleur compactage de la pièce 
notamment en fond d’empreinte. La qualité de l’adhésion interfaciale dépend fortement du frettage 
de la matrice autour des fibres, puisque la contrainte à la rupture d’un composite est liée à la 
longueur des fibres et à la contrainte de cisaillement à l’interface fibre/matrice, τu. En cas de non 
adhésion chimique, la contrainte de cisaillement est proportionnelle au coefficient de frottement 
entre la fibre et la matrice, et à la contrainte radiale de compression [36]. Dans le cas de matrice 
semi-cristalline, la cristallisation s’effectue plus tardivement à des températures plus élevées. Le 
taux de cristallinité est augmenté, le retrait est plus élevé, la contrainte de compression également. 

 
Enfin, la cristallinité est peu influencée dans la plage de variation des paramètres du 

procédé considérée au cours des différentes études, et ce  quelle que soit la matrice (PET, PA, 
PP). 

 
 

II.3.4 Elaboration d'un guide de conception de pièces inj ectées en GFL  
 

Afin de répondre aux besoins industriels tout en approfondissant les connaissances 
académiques, il a été nécessaire de mettre en place des guides de conception des pièces 
injectées en polymères thermoplastiques renforcés de fibres de verre longues, 
complémentairement aux guides de moulage préalablement établis, ont aussi été mis en place. 
 

On s’est intéressé à des alimentations de pièces couramment rencontrées dans l’industrie 
de la plasturgie (nappe ponctuelle simple, nappe double, alimentation centrale). Il apparaît que le 
type d’alimentation des pièces entraîne, à paramètres de réglage de la presse identiques, de 
profondes modifications des propriétés mécaniques, notamment pour ce qui est de leur résistance 
au choc (tableau 5). Les seuils d’injection génèrent en effet des anisotropies et des hétérogénéités 
locales (figure 23) qui peuvent nuire à l’aptitude à résister aux sollicitations externes, en particulier 
lorsque les pièces présentent des lignes de recollement ou de soudure. De plus, ces propriétés 
mécaniques dépendant directement du taux de fibres local et de la structure multicouche 
engendrée par le mode d’écoulement du polymère dans l’empreinte, la conception des pièces 
moulées à partir de GFL doit, en conséquence, plus que pour tout autre polymère non renforcé ou 
renforcé de fibres courtes, prendre en considération la géométrie, la taille et la position des seuils 
pour optimiser les performances des pièces en fonction du mode et de la direction de la 
sollicitation appliquée. 

 
Les conclusions des investigations menées dans ce domaine indiquent qu’il convient de 

privilégier une conception basée sur des seuils larges et épais afin de limiter la dégradation du 
renfort et atténuer les interactions fibre/fibre, fibre/matrice et fibre/outillage, tout en permettant un 
nourrissement efficace de l’empreinte dans la phase de maintien qui densifie de la pièce. 
 

Contrainte 
Max flexion 

Module 
flexion 

Résilience 
Charpy entaillé 

debout 

Résilience 
Charpy Plat Type d'alimentation 

du moule 
σσσσ11 σσσσ22 E11 E22 R11 R22 Rp11 Rp22 

Nappe ponctuelle 
simple 	 � 	 � �� �� � � 

Nappe double 	 	 	 	 � �� � �� 

Centrale � 	 	 	 �� � �� 	 

Tableau 5  Influence de la géométrie et de la position des seuils d'injection sur les 
propriétés mécaniques du PET 30% en masse de fibres de verre de 12 mm  par rapport  

à une alimentation en nappe sur toute la largeur. 
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II.3.5 Amélioration des performances mécaniques des GFL p ar co-moulage sur 
tissus  
 

Certaines variantes du procédé d'injection (injection-compression, co-moulage sur tissus) 
ont également été testées afin d'en apprécier l'apport. 

 
Concernant le procédé d’injection-compression , les conclusions sont mitigées dans la 

mesure où le procédé apporte peu d’amélioration de la qualité des pièces par rapport au moulage 
par injection GFL, dès lors que celui-ci est optimisé en termes de paramètres de réglage et de 
conception d’outillage (tableau 6). Il conduit toutefois à des pièces plus homogènes mais fortement 
anisotropes, du moins dans le cas d’une alimentation ponctuelle à une extrémité. Ce procédé étant 
moins rapide en cadence que l’injection, son utilisation ne peut être économiquement justifiée que 
pour des fabrications spécifiques de type co-moulage. 
 
 Contrainte maximale en flexion (MPa) 
Procédé (Taux massique du renfort)-Alimentation Entrée Fond 
Injection (30%) – nappe simple ponctuelle 185 (2,2) 247 (7,6) 
Injection (20%) – nappe simple ponctuelle 133 (3,7) 171 (24,6) 
Injection compression (20%) – seuil ponctuel 147 172 

Tableau 6 Influence du procédé sur la contrainte maximale de flexion du PET GFL de longueur 
initiale 12 mm dans le sens longitudinal (sens d'écoulement). 

 
Une autre voie de renforcement des composites thermoplastiques GFL injecté est le co-

moulage  sur tissus ou plaques préimprégnées. Il a été montré que ce procédé constituait bien une 
alternative pertinente pour l’amélioration des performances mécaniques des GFL (figure 27). Il 
reste toutefois à maîtriser les conditions de transformation par injection (ou injection-compression) 
pour garantir à la fois une consolidation des tissus et une adhésion tissu/GFL surmoulé optimales, 
et à optimiser la conception des pièces pour tenir compte des inévitables déformations engendrées 
par les dissymétries de structure. 
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Figure 27 Evolution de la contrainte maximale de flexion en fonction du taux massiques de 

fibres de longueur initiale 12 mm dans le GFL PET. 
 
 
II.3.6 Optimisation des formulations des GFL  
 

Au delà des facteurs évoqués précédemment, l'incorporation aux matrices 
thermoplastiques, renforcés ou non, d'additifs (colorants, agent de nucléations…) susceptibles de 
modifier la structure (morphologie de la matrice et de l'interphase fibre/matrice) peut également 
induire des variations de performances mécaniques, notamment en choc. Le noir de carbone est le 
pigment le plus utilisé dans l'industrie transformatrice des matières plastqiues. Disponible sous la 
forme de mélange maître, il est composé d'éléments cristallins agglomérés (microcristallites). 
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Cette capacité d'agglomération induit la formation d'un réseau spatial dans le polymère chargé qui 
se comporte comme une charge fibreuse. Sa particularité géométrique modifie la structure 
polymère et cause une diminution de la résistance du matériau même à très faibles 
concentrations. Il peut aussi affecter la cristallisation du polymère en agissant comme des centres 
de nucléation hétérogènes, et provoquer une modification de la cinétique et de la température de 
cristallisation. Par ailleurs, les agents de nucléation sont aussi souvent ajoutés aux polymères 
semi-cristallins pour modifier la cinétique et les mécanismes de cristallisation (augmentation de la 
vitesse de cristallisation, donnant lieu à une solidification du polymère plus rapide), conduisant à 
une réduction du temps de cycle lors du moulage par injection. Malheureusement, la taille des 
sphérolites diminue et peut venir affecter défavorablement certaines propriétés mécaniques du 
composite en agissant, par exemple, sur la formation de la zone transcristalline entre les fibres et 
la matrice, directement influencée par la vitesse de cristallisation, la surface de la fibre ou 
l'ensimage, mais aussi par la présence d’agent de nucléation. 

 
Les travaux se sont par conséquent également attaché à étudier, dans le cas du PET 

renforcé de 30% en masse de fibres de verre longues, l’influence de ces différents additifs (noir de 
carbone, agents de nucléation) sur le comportement au choc et en flexion des composites moulés 
par injection, en cherchant à mettre en évidence les éventuelles modifications de microstructure 
(variations de taux de cristallinité, de longueur résiduelle et de taux locaux de fibres). 

 
Quatre formulations ont ainsi été considérées (tableau 7). La formulation R1 est colorée 

eau noir de carbone mais ne contient pas d’agent nucléant. Les trois autres formulations sont 
additivées d‘agent de nucléation : benzoate de sodium dans les cas R2 et R4, et sodium2,2’-
methylene bis-(4,6-di-ter-butylphenyl)phosphate dans le cas R3. 
 
 

 
  Noir de 

Carbone 
Noir de carbone et agent 

de nucléation 
Agent de 

nucléation 
 Formulation R1 R2 R3 R4 

Additif Rx 3% 5% 3% 5% 

Carbon 0.21% 0.21% 0.21% -- 

Inhibiteur d'oxydation 0,11% 0,11% 0,11% 0,11% 

Taux 
d'additif 
ajouté à 

la 
matrice Agent de nucléation -- 0,11% 0,11% 0,11% 

Tableau 7 Formulation des PET GFL additivés 
 

Il est apparu, que la seule coloration avec du noir de carbone  générait une perte de 
propriétés, que ce soit en flexion ou en choc (figure 28). Il a notamment été mis en évidence que le 
noir de carbone avait un effet de fluidisant (fluidisation mécanique) et que lors du remplissage, la 
distribution et l’orientation des fibres s’en trouvaient modifiées, rendant ainsi la pièce plus 
homogène et isotrope. Par son pouvoir conducteur, cet additif augmente les vitesses de 
refroidissement. Le noir de carbone se comporte toutefois aussi comme une charge qui réduit la 
ductilité de la matrice et crée des points de fragilité qui participent à la rupture du composite à de 
faibles niveaux de contrainte. La fragilité au choc dépend alors de la concentration en charge et de 
la taille de celles-ci. La micrographie (figure 29) montre un léger blanchiment de la matrice autour 
des fibres ainsi que l’apparition de languettes traduisant la déformation plastique de la matrice et 
de craquelures provoquées par les concentrations de contrainte des couches inter-particulaires. 
Ces observations se démarquent des faciès de rupture du PET GFL naturel qui montrent une 
déformation plastique plus importante. 
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Figure 28.Résiliences en choc Chapy à plat (a) et entaillé debout (b) pour les formulations PET 

naturel et  additivé de noir de carbone R1 (30% de fibres de verre en masse) à différentes 
positions de prélèvement (L= longitudinal, T=transversal, E=entrée, F=fond) 

 

100 µm

 
Figure 29 Faciès de rupture d’une éprouvette de choc entaillé en  

PET GFL additivé de noir de carbone R1. 
 
Quant aux agents de nucléation , ils permettent certes de réduire les températures de 

l’outillage, mais leurs effets sur les propriétés, notamment sur les résistances au choc, peuvent 
être néfastes ou bénéfiques selon les températures de transformation et selon leur nature (figure 
30). Par exemple, si la formulation R3 (à base de sodium2,2’-methylene bis-(4,6-di-ter-
butylphenyl)phosphate) a conduit pour une température de moule plus basse de 10°C à des 
propriétés équivalentes au composite moulé sans additifs, les propriétés mécaniques des pièces 
chutent significativement lorsque le moulage s’effectue dans les mêmes conditions que les 
matériaux non additivé,. L’effet est inversé lorsque le benzoate de sodium (R2) est utilisé. 
L’incorporation de ces additifs perturbe en effet la rhéologie d’écoulement dans l’empreinte et la 
cinétique de refroidissement des pièces qui jouent ensemble sur la distribution du renfort lors de la 
phase de remplissage et sur les taux de cristallinité des composites. 
 

Le mode de rupture en choc varie en effet lors du changement de la température du moule. 
Ainsi, dans le cas de la formulation comportant du benzoate (R2), la rupture est plutôt adhésive 
(décohesion fibre/matrice) avec un mode de rupture de la matrice dépendant des températures de 
moule (figure 31 a et b). Pour la formulation (R3) à 150°C la rupture est fragile, alors qu’à 140°C 
on a une bonne cohésion fibre/matrice avec une déformation plastique importante (figure 31 c et 
d). Ces différences de faciès de rupture peuvent se justifier par une modification de l’interface ou 
de l’interphase. 

 
L'ajout de noir de carbone est également néfaste pour les propriétés au choc en présence 

d’agents de nucléation, allant même jusqu’à annihiler leurs apports potentiels. En l’absence de noir 
de carbone (formulation R4) la résistance au choc augmente significativement. Le composite 
retrouve des résiliences équivalentes, voire même supérieures à la formulation de référence non 
additivée. (figure 32) 
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Figure 30  Propriétés mécaniques en choc Charpy à plat (a) et entaillé (b) des formulations PETGFL 
additivé d’agent nucléant R2 et R3 (30% de fibres en masse) moulées avec une température 

d’outillage de 140°C (L=longitudinal, T=transversal , E=entrée, F=fond). 
 

  
a) Peau R2 150°C . Fissure et rupture de l’interphase. b) Peau R2 140°C. « Rivières » dans la matrice. 

Fissures suivant les plans denses cristallins. 

 
 

c) Peau R3 150°C . Moins de déformation plastique. 
Rupture plus fragile de la matrice. 

d) Peau R3 140°C . Rupture des fibres et 
déformation plastique de la matrice. 

 
Figure 31  Faciès de rupture en choc à plat pour les formulations PET GFL additivé d’agents 

nucléants R2 et R3 (30% de fibres en masse) moulées à des température d’outillage de 150°C et 
140°C. 

100 µm 
100 µm 

100 µm 100 µm 
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Figure 32.Résistance au choc  Charpy (a) et entaillé debout (b) pour les formulations PET GFL 

naturel, et additivé R2 et R4 (30% de fibres en masse) à différentes positions de prélèvement  (L= 
longitudinal, T=transversal, E=entrée, F=fond) 

 
 
II.3.7 Elaboration de modèles prévisionnels des propriété s en flexion des GFL  
 

Enfin, un dernier volet a été abordé dans le cas du PA66 renforcé de fibres de verre 
longues, avec un double objectif de : 
• mettre en place, à partir des relations établies entre microstructure et macropropriétés, des 

modèles prévisionnels analytiques permettant de prédire le module en flexion et la contrainte 
maximale de flexion à température ambiante, 

• évaluer les lois de comportement en température en instantané et en fluage en flexion, et 
mettre en place des modèles prévisionnels de déformation au cours de la vie du matériau à 
température élevée. 
 

La première phase du travail a consisté à définir le cadre de la transformation par injection 
des LFT (tolérances des paramètres du procédé, longueur d’écoulement, position et géométrie des 
seuils, nature et composition initiale de la matrice), dans lequel il était possible de prédire 
l’évolution de la structure du composite (hétérogénéités, anisotropie) de manière simplifiée mais 
exploitable, et, par voie de conséquence, les propriétés mécaniques résultantes. Il a été ensuite 
possible, dans une seconde phase,  de mettre en place des modèles prédictifs de propriétés 
instantanées en flexion à partir de la structure des composites provenant de la banque de données 
établie lors des études précédentes. Ces prédictions des propriétés instantanées (modules et 
contraintes) ont, dans une dernière phase, permis d' alimenter des modèles prédictifs de durée de 
vie en température sous charge permanente (fluage). 
 

Plusieurs voies ont été envisagées pour élaborer un modèle permettant de prévoir le 
comportement mécanique instantané en flexion des matériaux GFL, basé sur les structures types 
établies pour la répartition massique, l'orientation et la longueur des fibres : 
 
• modèle simplifié analytique, tenant compte de l’ensemble des variables d’entrée du procédé 

(matériau, process…), 
• modèle structural plus ou moins complexe, tenant réellement compte des microstructures 

résultantes. 
 
Partant de l'hypothèse qu’il existe dans le cadre de moulage évoqué plus haut, une relation 

linéaire entre les propriétés mécaniques de flexion et les paramètres du procédé, une première 
famille de modèles de type analytique  à 6 paramètres (15 conditions) a été élaboré : 

 
[ ] 02211 ......... APAPAPAPM ii +⋅++⋅+⋅=  Eq 1 

où [PM] est la propriété mécanique calculée (module ou contrainte maximale), Pi sont les 
paramètres variables et Ai  les constantes 

Les modèles analytiques ont montré une bonne concordance entre le calcul et 
l’expérimentation pour ce qui concerne la prédiction des modules et contraintes maximales de 
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flexion (figure 33). Toutefois, ils dépendent de la géométrie de la pièce et de l’alimentation, ils ne 
tiennent pas compte des paramètres structuraux réels du matériau (longueurs résiduelles des 
fibres, viscosité…) et des interactions entre les paramètres. Il était par conséquent nécessaire de 
les généraliser en tenant compte de la structure locale pour qu’il soit applicables à toute matière et 
toute pièce. 
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Figure 33 Confrontation des résultats issus des modèles analytiques (module et contrainte de 
flexion) avec l’expérimentation PA66 GFL pour différentes combinaison de paramètres de moulage 

et/ou matériaux  
Une seconde famille de modèles de type structural  , permettant de prévoir les mêmes 

grandeurs (module et contrainte maximale de flexion) a été par conséquent élaborée. Ces 
modèles structuraux plus ou moins complexes (2 versions) se basent, dans la version simplifiée 
sur un découpage dans l’épaisseur des pièces en 5 couches symétriques par rapport au plan 
moyen (il suffit donc de connaître 3 couches pour en avoir une définition complète), dans la 
version évoluée sur une discrétisation dans l’épaisseur selon la loi de Gauss.  

 
Dans la version simplifiée des modèles structuraux (modèle n°1), quels que soient les 

matériaux injectés (PA66 GFL de 10% à 55% en masse de fibres de verre) et les conditions 
d’injection, la répartition massique des fibres dans l’épaisseur du composite (figure 33) a pu être 
décrite de la manière suivante : 
 

• Une couche de peau d’épaisseur constante représentant 25% de l’épaisseur totale. Le taux 
massique y étant constant, le seul paramètre nécessaire à la description de cette couche est le 
taux massique relatif en peau, tr peau (rapport taux mesuré localement/taux initial du granulé). 

• Une couche de cœur, centrée sur le plan moyen du composite, d’épaisseur également 
constante représentant 10% de l’épaisseur totale. Le taux massique de fibres dans cette 
couche peut être aussi considéré constant. le seul paramètre nécessaire à la description de 
cette couche est le taux massique relatif en coeur, tr cœur. 

• Deux zones intermédiaires, d’épaisseurs constantes représentant chacune 15% de l’épaisseur 
totale. Le taux massique augmente progressivement de la zone de peau à la zone de cœur. Le 
taux moyen de cette couche est par conséquent directement calculé à partir des deux 
grandeurs précédentes. 

 
Le modèle d'orientation  de fibres  s'appuie également sur la segmentation de l'épaisseur 

de la pièce en 5 zones (figure 35). La symétrie par rapport au plan médian est toujours maintenue 
et réduit la nécessaire connaissance des paramètres à trois zones. Les épaisseurs respectives 
des couches sont identiques à celles évoquées précédemment, dans la mesure où il apparaît une 
bonne concordance entre les profils de répartition massique et d'orientation : la couche 
d'orientation perpendiculaire à la direction d'écoulement présente un taux massique supérieur au 
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taux nominal. De ce fait, la description des couches d'orientations différentes retenues est la  
suivante : 
• Une couche de peau d'une épaisseur constante égale à 25 % de l'épaisseur totale. L'efficacité 

du renforcement par orientation dans cette couche est déterminée par la moyenne du facteur 
d'orientation ηO par rapport à une direction choisie [37]. 

• Une couche intermédiaire d'épaisseur constante égale à 15% de l'épaisseur totale affectée 
d'un facteur d'orientation constant égal à la moyenne des facteurs d'orientation expérimentaux 
déterminés dans cette couche. 

• Une couche de cœur d'épaisseur égale à 10% de l'épaisseur totale affectée d'un facteur 
d'orientation constant égal à la moyenne des facteurs d'orientation expérimentaux déterminés 
dans cette couche. 
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Figure 34 - Profil de répartition du taux massique de fibres dans l'épaisseur des composites 
PA66 (longueur initiale de fibres 10 mm) : données expérimentales et données du modèle 
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Figure 35 - Profil du facteur d'orientation dans l’épaisseur des composites PA66 (longueur 

initiale de fibres 10 mm)  par rapport à la direction d'écoulement (1). données 
expérimentales et données du modèle 

 
Les propriétés mécaniques d'une couche sont évaluées à partir du module d'Young d'un 

composite unidirectionnel EL dépendant du module d’Young de la fibre (Ef) et de la matrice (Em). 
Le module est pondéré par un facteur lié à l'orientation des fibres ηo et un autre lié à la longueur 
résiduelle des fibres ηl suivant la relation [37]: 
 

mfflofcoucheL E)1(EEE ⋅χ−+⋅η⋅η⋅χ==  Eq 2 

avec  fχ , taux volumique de fibres dans la couche 

 ηo, facteur d'orientation de la couche (compris entre 0 et 1) 
 ηl, facteur d'efficacité de la longueur des fibres de la couche (compris entre 0 et 1) 
 Ef, module d'Young des fibres de verre 
 Em, module d'Young de la matrice PA66 (fonction de la reprise d'humidité)  
et 

f

c
l l

l

⋅
−=

2
1η  Eq.3 

où lf est la longueur de fibre et lc est la longueur critique définie par : 

u

rf
fc rl

τ
σ

⋅=  Eq. 4 
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avec σrf la contrainte à la rupture des fibres et τu la contrainte de cisaillement à l’interface due à la 
friction matrice/fibre. 

Les modules de d’Young et de flexion du composite sont obtenus à partir de la relation :  

∑

∑

=

=
⋅

=
n

1i
i

n

1i
ii

composite

W

EW

E  Eq. 5 

Pour le module d’Young Wi =1, pour le module de flexion, )
12

e
z*e(W

3
i2

iii +=  Eq. 6 

avec  ei , épaisseur de la couche i 
 zi , côte de la couche i par rapport à la référence 

 
Pour l’estimation de la contrainte maximale de flexion, l’adaptation d’un modèle 

micromécanique basé sur des essais de traction comme l’ont développé Kelly et Tyson [38], au 
cas plus complexe de la flexion en associant les contraintes normales de traction et de 
compression sur les couches externes aux contraintes de cisaillement, n’a pas donné satisfaction. 
En revanche, il a été possible d’établir des corrélations linéaires entre le module et la contrainte 
maximale de flexion et ce, quels que soit la construction de l’outillage (taille et position de 
l’alimentation, forme de la pièce (en évaluant une pièce industrielle de type demi-réservoir ou 
éprouvette) ou son épaisseur, le taux de dilution initial, le diamètre initial des fibres ou encore la 
position de mesure et les conditions de transformation (Figures 35). Cette corrélation est 
directement liée à nature de la matrice, comme le montre la droite parallèle obtenue avec le 
polypropylène (Figure 36). 
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Figure 36  Corrélation entre le module et la contrainte maximale de flexion : Influence de la 

géométrie de la pièce, et de l’alimentation, du facteur de forme et du taux de dilution (a), de la 
position des prélèvements, des matériaux et des conditions de moulage (b). 
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Dans la version évoluée des modèles microstructurau x (modèle n°2), l’épaisseur de la 
pièce est discrétisée à l’aide d’une loi gaussienne. Il s’agit dans ce cas d’un modèle à 4 
paramètres, capable de prendre en compte tous les profils de répartition déterminés 
expérimentalement (influence du procédé, du matériau). 
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expatxtx  Eq 7 

avec : tx,  taux massique local de fibres (%) 
 tx0, taux massique local de fibres au point d'abscisse x = -0,5 et x = 0,5, c'est à dire en 

peau. 
 a, amplitude du pic (variation entre les taux minimal et maximal, i.e. ici différence entre le 

taux à cœur et le taux en peau). 
 b, demi-largeur du pic à mi-hauteur, indicateur de l'épaisseur de la zone de cœur.  

 x0, abscisse de symétrie de la fonction.  
 
Il repose sur une définition multi-couches des orientations de fibres dans l’épaisseur qui a 

conduit à augmenter la précision de l’évaluation des modules, contraintes maximales (traction, 
flexion), et a donné en outre accès à la répartition de contraintes dans l’épaisseur lors du 
chargement (théorie des stratifiés). Ce modèle n’est pour l’instant malheureusement pas utilisable 
en l’état, car il requiert la connaissance précise de la distribution de taux et d’orientation des fibres 
dans chaque couche, obtenue dans ce cas par mesure expérimentale longue et fastidieuse. Cette 
approche ne présentera un intérêt industriel que lorsque les codes commerciaux de simulation des 
écoulements de polymères en injection (de type Moldlow ou REM 3D) seront en mesure de prédire 
avec précision les orientations et surtout les taux locaux de fibres longues dans les pièces 
moulées. 

 
Le résultat des calculs effectués à partir de ces deux versions de modèles structuraux sont 

reporté dans le tableau 8 où ils sont confrontés aux résultats expérimentaux. Le modèle simplifié 
(n°1), bien que plus imprécis, donne entière satisf action quant à la prévision du module du PA66 
GFL, notamment dans la plage industrielle de taux de fibres la plus utilisée (30-50% en masse). 

 

Taux massique de fibres nominal 10 % 
40% 

Tinjection 
basse  

40% 
Tinjection 

haute  
55% 

Expérimental 
4240 
± 150 

8330 
± 530 

8020 
± 310 

11450 
± 240 

Module 
longitudinal de 
flexion (MPa) Modèle n°1 (-25,2%) (+5,4%) (=) (-7,7%) 

Expérimental 
2928 
± 90 

4746 
± 430 

5004 
± 150 

7850 
± 280 

Module 
transversal de 
flexion (MPa) Modèle n°1 (+38%) (+13,1%) (-6,9%) (+15,1%) 

Expérimental 
4240 
± 150 

8330 
± 530 

8020 
± 310 

11450 
± 240 

Module 
longitudinal de 
flexion (MPa) Modèle n°2 (-6,8%) (+6,7%) (+1,6%) (-12,3%) 

Expérimental 
2928 
± 90 

4746 
± 430 

5004 
± 150 

7850 
± 280 

Module 
transversal de 
flexion (MPa) Modèle n°2 (-9,5%) (+8,3%) (-6,1%) (+14,4%) 

Tableau 8  Confrontation calcul / expérience pour les modèles structuraux simplifié (n°1) et évolué 
(n°2) prédictifs du module de flexion de composites  PA66 GFL (longueur initiale de fibres 10 mm) 

 
Enfin, la dernière phase du travail a consisté à évaluer expérimentalement et prévoir par le 

calcul les propriétés des composites sous sollicitation statique en fluage et en température. Lors 
des premiers essais de fluage en température des polyamides renforcés de fibres de verre 
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longues, il est apparu, au cours du temps, un jaunissement puis un brunissement des échantillons. 
Cette dégradation thermo-oxydante modifie la morphologie de la matrice polyamide et induit 
notamment des scissions de chaînes macromoléculaires qui diminuent sa tenue aux sollicitations 
mécaniques. L’influence de ce vieillissement thermomécanique des éprouvettes sollicitées en 
fluage a par conséquent été évaluée de manière à accéder aux niveaux de contraintes relatives 
réellement appliqués au cours du temps lors des essais de fluage. 

 
Le module de flexion de la matrice PA66 non renforcée augmente de près de 20% après 

1000 heures de vieillissement thermique de la matrice PA66 à 130°C (Figure 36). Ceci correspond 
à la phase de réticulation (confirmée par une augmentation de l’indice de viscosité mesuré par 
viscosimétrie en solution). Il chute ensuite rapidement lorsque se met en place un mécanisme de 
scission de chaînes qui prend le pas sur la réticulation. Des microfissures apparaissent par ailleurs 
après 100 h de vieillissement à 130°C lors de la so llicitation en flexion. Dans le cas du matériau 
composite (PA66 renforcé de 30% en masse de fibres de verres longues) en revanche, les 
propriétés instantanées (module et contrainte maximale de flexion) augmentent de l’ordre de 5% 
après 1000 heures de vieillissement à 130°C pour se  stabiliser ensuite. 
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Figure 37 Evolution du module de flexion du GFL (PA66 40% en masse de fibres de 10 mm ) et de 

la matrice PA66 non renforcée avec la durée de vieillissement sous air à 130°C 
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La modélisation du comportement au fluage en température, du fait même de la 
température, doit par conséquent impérativement prendre en considération le vieillissement 
thermique de la matrice afin de corriger au cours du temps les niveaux de chargement. La 
modélisation a été réalisée en utilisant le modèle de Findley. Les coefficients viscoélastiques de ce 
modèle conduisant à la prévision de la déformation différée ont été déterminés à partir d’une 
banque de données expérimentales relativement limitée. La déformation instantanée en fluage a 
quant à elle été estimée à partir d’essais instantanés de flexion. 

 
Les résultats obtenus sont présentés sur la figure 38. La corrélation calcul/expérience ainsi 

obtenue est satisfaisante. Les quelques divergences notées aux taux de fibres extrêmes (10% et 
55% en masse) restent acceptables compte tenu de la dispersion des mesures expérimentales. 

 
L’ensemble de ces travaux ont fait l’objet de publications dans les revues à comité de 

lecture (Pcl-8, Pcl-10, Pcl-11), de communications (Ci-4 à Ci-6, Cn-5, Cn-7, Ca-6) et de deux 
thèses de doctorat (TH2, TH3). 

 
 

II.4 Injection de thermoplastiques transparents nan ostructurés  
 

II.4.1 Etat de l’art sur les copolymères nanostructurés  
 

Les mélanges et alliages de polymères plus connus sous le nom de polymer blends ont été 
développés à partir du milieu du XXème siècle afin de répondre aux exigences industrielles 
d’amélioration des performances en termes de résistance de certains polymères (PS, PC, PMMA, 
SAN, Epoxy …) aux températures d’utilisation. Les producteurs de matières premières ont été 
amenés à diversifier les formulations sur la base de mélanges de polymères et/ou copolymères 
dont les propriétés finales dépendent principalement de leur miscibilité dans le mélange. Plus 
récemment a été développée une nouvelle famille de copolymères à blocs offrant l’avantage d’être 
miscible dans la plupart des polymères. Il s’agit de nano-additifs permettant d’obtenir une 
organisation de la matrice à l’échelle nanométrique qui augmente significativement sa résistance 
mécanique en améliorant la tenue en température, sans altérer ses autres propriétés spécifiques 
(résistance chimique, module, transparence …). 

 
Un copolymère à blocs est défini comme étant un polymère comprenant des molécules 

dans lesquelles il y a un arrangement linéaire des blocs, un bloc étant une portion de molécule 
polymère dans laquelle les motifs constitutifs ont au moins une caractéristique constitutionnelle ou 
une configuration absente des portions adjacentes [39]. Ils peuvent, selon le nombre de blocs et 
leur mise en œuvre, présenter différentes architectures (figure 39). 

 

 
Figure 39 Architectures de copolymères blocs [40] 

 
A l’état fondu, les copolymères blocs présentent la faculté de pouvoir, selon les cas, 

s’organiser grâce à leurs différents blocs et aux interactions inter-blocs. Lorsque ces interactions 
sont répulsives, le fait d’être liés entre eux empêche leur macro séparation, donnant lieu à une 
micro-séparation. La macro-séparation désigne des domaines de l’ordre du micron ou supérieur, 
alors que la micro-séparation désigne des tailles de l’ordre du nanomètre [41]. Leur morphologie 
est gouvernée par différents paramètres tels que la fraction volumique de chacun de ses blocs, la 
nature chimique des blocs et le paramètre de Flory-Huggins, la masse molaire totale du 
copolymère, l'ordre des blocs, l'architecture du copolymère [42]. 
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Sur ces bases, ont été en particulier développés les copolymères nanostructurés SBM 
(composé de trois blocs styrène, 1,4-butadiène et méthacrylate de méthyle) et MAM (constitué 
d’un bloc acrylate de n-butyle entouré de blocs méthacrylate de méthyle). Les interactions 
répulsives entre les trois blocs, marquées principalement par l’incompatibilité du bloc central avec 
les autres, leur permettent de s’organiser entre eux à l’échelle nanométrique. L'assemblage est 
purement thermodynamique, permettant ainsi une reproductibilité d'architecture [43]. Leur bloc 
central élastomérique augmente leur recouvrance élastique après une sollicitation mécanique. 
Cette mémoire de forme s’obtient en chauffant à 80°C le matériau déformé.  

 
Les copolymères blocs SBM sont synthétisés par voie anionique (brevet Arkéma). Le 

produit ainsi obtenu offre une structure fortement syndiotactique pour le bloc PMMA. A l'issue de la 
synthèse, il subsiste quelques impuretés sous la forme de copolymères diblocs SB. Chaque bloc 
du copolymère est miscible ou le plus généralement compatible avec d'autres polymères, comme 
le PS ou le PPE pour le bloc PS, les caoutchoucs ou les charges (noir de carbone...) pour le bloc 
PB, PVDF, ou encore les résines époxydes pour le bloc PMMA pour lequel sa syndiotacticité lui 
confère une température de transition vitreuse de 135°C, une meilleure compatibilité avec les 
autres polymères (PVC, PC…) et une meilleure stabilité thermique que le PMMA atactique. Les 
SBM ainsi synthétisés sont utilisables dans les procédés de mise en œuvre à haute température 
[44]. Le SBM présente une partie polaire (PMMA) et apolaire (PS). Sa composition peut varier en 
terme de pourcentage (masse moléculaire de chaque bloc), ce qui permet d’obtenir une large 
gamme de morphologies (figure 39) et de propriétés mécaniques. 

 
Les copolymères blocs tout acyclique MAM sont, quant à eux, préparés par 

copolymérisation radicalaire contrôlée. Ce mode de polymérisation leur confère une faible 
polydispersité (2 à 3). Du fait même de sa composition chimique présentant uniquement des blocs 
acryliques, le MAM est fortement polaire. 

 

 
Figure 40 Morphologies des SBM en fonction des différentes compositions [43] 

 
L'utilisation de ces copolymères tri-blocs SBM et MAM permet de conférer aux polymères 

avec lesquels il sont mélangés, des propriétés spécifiques qui les rendent alors très attractifs. Par 
exemple, dans le secteur automobile, ils allient la résistance au choc à des températures sub-
ambiantes, la stabilité thermique et la résistance aux agents chimiques entre autres. Il se 
distinguent en particulier des copolymères standards à morphologie micrométrique de type core-
shell (noyau-écorce) par leur structure nanométrique permettant en théorie de préserver 
d’excellente propriétés optiques (transparence) et par l'augmentation remarquable des propriétés 
thermomécaniques (Tableau 9). 

 
 
 
 



 59 

 Izod 
23°C 

Izod 
-40°C Module HDT Tenue UV Optique Taille des particules 

SBM � �� �� �� � �� 

MAM � � �� � �� �� 
 

Noyau-ecorce 
MBS �� � � � � � 

Noyau-ecorce 
acrylique � � � � �� - 

 
Tableau 9 Comparaison entre les SBM/MAM et les structures core-shell 

(�) moyen (�) bon, (��) très bon 
 

Toutefois, l’apport de ces nouveaux matériaux utilisés comme additifs nanotructurants et/ou 
compatibilisants dans le cas de certains polymères (par exemple PC) ou systèmes (par exemple 
PC/PS) sur certaines performances cruciales dans le domaine des pièces optiques automobiles 
injectées telles que l’aspect (transparence, couleur), la résistance au choc et la précision et la 
stabilité dimensionnelles, restent encore à investiguer. 

 
 

II.4.2 Amélioration des propriétés mécaniques des polycar bonates par des 
copolymères triblocs nanostructurés  

 
Le polycarbonate (PC) est un matériau couramment utilisé dans de nombreux secteurs 

(automobile, matériel médical, bâtiment, biens de consommation courante …) pour son excellente 
tenue au choc et sa transparence proche de celle du verre minéral. En revanche, ces matériaux, 
fortement visqueux, sont de ce fait délicat à mettre en œuvre (processabilité en injection) et ont 
une sensibilité accrue aux effets d’entaille qui les rendent fragiles lors d’un choc. En outre, la 
présence de contraintes résiduelles de transformation leur confère une aptitude à la 
microfissuration lors de la relaxation de contraintes lors d’un perçage par exemple. Ces contraintes 
internes figées sont induites lors de l’injection du polycarbonate (contraintes d’écoulement et 
contraintes de refroidissement) et sont directement liées à la viscosité élevée de ces matériaux. 
 

Il était par conséquent intéressant, d’une part d’étudier l’intérêt des nanoadditifs co-
polymères blocs à architecture contrôlée en terme d’amélioration de la sensibilité à l’entaille du 
PC, et d’autre part de chercher à réduire la viscosité à l’état fondu du PC par addition d’un 
polymère de coût plus faible, plus fluide et pseudoplastique. Ce polymère doit être bien entendu 
miscible ou partiellement miscible avec le PC pour ne pas altérer de manière trop importante ses 
propriétés mécaniques, compatible avec les copolymères triblocs nanostructurés et de propriétés 
optiques équivalentes à la matrice hôte. 

 
Deux voies d’investigation ont par conséquent été définies dans le cadre d’un projet mené 

en collaboration avec Arkéma [Thèse V. Dubromez (TH4)] : 
• étude du renforcement des polycarbonates par copolymères triblocs nanostructurés et de leur 

incidence sur les propriétés en traction et en choc Charpy entaillé, avec focus sur l’influence de 
la viscosité, 

• effet de la présence du polystyrène cristal comme agent fluidifiant et compatibilisant. 
 
Sur ces bases, ont donc été retenus deux polycarbonates d’indices de fluidité 10  et 

20 g/10min (IF10 et IF20) et un polystyrène cristal. Les terpolymères blocs choisis sont des SBM 
(Styrène – Butadiène- Méthacrylate de méthyle) d’Arkema (tableau 5). Le polystyrène est 
incorporé aux polycarbonates à raison de 5%, 10% et 15% en masse, les SBM à raison de 1%, 
3% et 5% en masse. Les essais mécaniques sont réalisés sur des éprouvettes injectées. 
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Terpolymère MnPS (kg/mol) %PS %PB %PMMA %SB 

SBM1 27 32 32 36 < 35 

SBM2 27 60 10 30 < 35 

SBM3 12 33 33 34 20 < x < 30 

Tableau 10 : Compositions chimiques des terpolymères blocs de type SBM (données 
Arkéma) 

 
II.4.2.1 Renforcement par les co-polymères blocs  
 

L’introduction des co-polymères blocs dans les matrices de polycarbonates induit 
systématiquement une diminution des propriétés à la rupture en traction de l’ordre de 10 à 25% en 
moyenne. Deux effets remarquables ont été mis en évidence. Le premier est lié à la viscosité du 
polycarbonate, puisque la déformation plastique du polycarbonate le plus fluide est nettement plus 
sensible à la présence des co-polymères blocs. Le second est imputable à l’architecture des co-
poblymères tri-blocs, puisque le SBM1 induit une chute drastique des propriétés, atténuée dans le 
cas des deux autres additifs SBM2 et SBM3 (Figure 41). 
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Figure 41.  Influence de l’architecture des SBM sur la déformation à la rupture en traction 

des polycarbonates, a) PC IF10,b) PC IF20. 
 
Concernant les propriétés au choc, seul les mélanges élaborés à partir du SBM3 

présentent une augmentation de la résistance, d'autant plus importante que le taux massique de 
SBM3 est élevé et que la matrice est visqueuse (IF10) (figure.42). La viscosité du polycarbonate 
est à nouveau une grandeur caractéristique non négligeable. L’analyse morphologique par 
microscopie à force atomique des éprouvettes moulées révèle des nodules structurés de 400 à 
800 nm avec le SBM3 (figure 43). En revanche, l’alliage correspondant est complètement opaque, 
contrairement à celui obtenu avec le SBM2 (figure 44). 

 
 

0

20

40

60

SBM1 SBM2 SBM3

R
és

ili
en

ce
 (

kJ
/m

²)

Sans terpolymère

1% terpolymère

3% terpolymère

5% terpolymère

a)

 

 

0

20

40

60

SBM1 SBM2 SBM3

R
és

ili
en

ce
 (

kJ
/m

²)

Sans terpolymère

1% terpolymère

3% terpolymère

5% terpolymère

b)

 
Figure 42 : Résistance au choc Charpy entaillé des alliages PC/SBM 

 a) PC IF10, b) PC IF20 
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Figure 43 Influence de la viscosité du polycarbonate sur la nanostructuration des SBM 

 

IF10 + 5% SBM2 IF10 + 5% SBM3IF10 + 5% SBM2 IF10 + 5% SBM3  
Figure 44 Influence du type de SBM sur la transparence du polycarbonate 

 
En conclusion, les premiers résultats obtenus ont permis de choisir les copolymères tri-

blocs SBM les plus prometteurs pour les applications visées et de mettre en exergue un facteur 
d'influence majeur (Viscosité de la matrice PC) lié à la rhéologie des systèmes. Les travaux se 
poursuivent actuellement de manière à identifier les origines structurales des tendances observées 
et d'approfondir l'analyse rhéologique. 
 
II.4.2.2 Renforcement par les co-polymères blocs en  présence d'un polymère fluidifiant  

 
L’introduction de polystyrène en tant que fluidifiant dans le polycarbonate entraîne une 

diminution atteignant 40% de la déformation à la rupture en traction selon la fluidité du matériau 
(pertes plus élevées avec le PC le plus fluide). La résilience diminue en outre de moitié avec 
seulement 5% de polystyrène dans le mélange.  

 
L’addition des co-polymères tri-blocs (SBM2 et SBM3) n'altère pas les résistances en 

traction, seules les déformations à la rupture diminuent en fonction du taux incorporé au mélange 
PC/PS. En revanche, pour ce qui concerne les propriétés au choc Charpy entaillé, la présence des 
co-polymères tri-blocs dans les mélanges PC/PS améliore dans certains cas considérablement la 
résilience. Cette amélioration dépend à la fois de l’architecture du co-polymère, du taux 
d’incorporation, du taux massique de polystyrène et de la viscosité du mélange (figure 45) 
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Figure 45 : Résistance au choc Charpy entaillé des mélanges PC/PS additivé de co-

polymères tri-blocs SBM2 (a,b) et SBM3 (c,d), dans le cas d'un polycarbonate visqueux (a,c) et 
fluide (b,d) 

 
Ces premiers résultats montrent clairement que l’amélioration des propriétés mécaniques 

dépend tant de la structure chimique, et plus particulièrement des masses moléculaires des 
groupements terminaux, des co-polymères tri-blocs, que de la viscosité du mélange qui va diriger 
leur organisation architecturale. Avec le copolymère SBM2 en mélange avec 5% de polystyrène, la 
structure micellaire nanotructurée est par exemple10 fois plus fine que celle obtenue avec le SBM3 
(figure 45). 

 

  
PC10 + 5% PS + 5% SBM2 PC20 + 5% PS + 5% SBM3 

Figure 46 Influence de la viscosité du mélange polycarbonate /polystyrène (PC/PS) 
sur la nanostructuration des SMB 

 
En conclusion, les travaux engagés ont confirmé le potentiel de l'un des additifs SBM en 

tant qu'agent renforçant du polycarbonate en présence d'un comptabilisant et fluidifiant qu'est le 
polystyrène. L'effet majeur de la rhéologie du mélange incite toutefois à approfondir l'analyse en 
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étudiant l'influence des conditions de transformation par injection (rhéologie à l'état fondu 
primordiale dans ce procédé de mise en œuvre des polymères) 

 
II.4.2.3 Influence des conditions de transformation  par injection  

 
Cette dépendance rhéologique du nanorenforcement est particulièrement mise en évidence 

lors de l'injection des pièces. Un plan d'expériences L27 (313) de type Taguchi, faisant intervenir 
les paramètres principaux du procédé d'injection (températures du moule et du polymère, vitesse 
d'injection, pression de maintien, vitesse de rotation et contre pression sur la vis), ainsi que la 
viscosité du polymère (polycarbonates d'IF10, IF20, IF40), montre clairement l'influence 
prépondérante de cette dernière grandeur sur la résistance au choc Charpy entaillé (figure 47). 
Une faible viscosité entraînerait une diminution de la coalescence des copolymères triblocs, 
diminuant ainsi les macrodéfauts. 
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Figure 47 Influence des paramètres d'injection et de la viscosité du mélange sur les 

résistances au choc Charpy entaillé des mélanges de polycarbonate-polystyrène (5%)- SBM2 (5%) 
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Figure 48 Contribution des paramètres du procédé sur la résistance au choc entaillé des 

mélanges  de polycarbonate-styrène (5%)- SBM2 (5%) 
 

NB : Sur les figures 20 et 21, l'écart-type représente, au sens des plans d'expériences Taguchi,  la variation 
de la grandeur de sortie lorsque le facteur considéré est au niveau considéré et que les autres facteurs 
évoluent. Il ne s'agit donc pas de la notion normative de dispersion des mesures reproduites plusieurs fois 
dans les conditions parfaitement analogues. 
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En dégageant l'influence majeure de la viscosité du mélange du plan d'expériences, il 
apparaît que la vitesse de refroidissement est le facteur prépondérant lorsque le mélange a une 
fluidité élevée (PC IF 20), notamment lorsque le moule est froid (diminution de la coalescence), 
alors que pour un mélange visqueux (PC IF10) la dispersion à travers le malaxage lors de la phase 
de plastification (vitesse de rotation de la vis) est le facteur le plus significatif (figure 48). On peut 
noter sue pour une viscosité importante (PC IF10), une variation d'un facteur entraîne une 
modification importante de la résistance, ce qui n'est pas le cas pour un mélange plus fluide (PC 
IF20) comme le montre la figure 49. 
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Figure 49 : Influence des conditions de transformation par injection sur la résistance au 

choc entaillé d'alliages de polycarbonate-polystyrène (5%)- SBM2 (5%) 
 

Les travaux engagés consistent, dès lors, à établir l’intervalle thermodynamique dans 
lequel les mélanges à base du co-polymère Styrène – Butadiène- Méthacrylate de méthyle (SBM2) 
conduisant à des pièces transparentes entraîneront une nano-structuration permettant 
d’augmenter significativement les résistances. Il s’agit en particulier de : 
• élaborer les diagrammes de phases en fonction de la concentration massique des constituants. 
• mettre en évidence, à travers une étude rhéologique des mélanges, leur miscibilité. 
 

Ces travaux font actuellement l’objet d’une thèse de doctorat (TH4) et ont donné lieu à 
communications (Cn-6, Cn-7). 

 
 

II.5 Bilan  
 
 

En conclusion, les recherches menées et dirigées ont porté principalement sur la mise en 
œuvre par injection de polymères hétérophasés, en cherchant à établir plus particulièrement les 
relations existant entre la mise en forme, la structure induite et les propriétés thermomécaniques et 
fonctionnelles résultantes. Les travaux scientifiques se sont focalisés sur l’analyse, la 
caractérisation et le contrôle des phénomènes associés aux procédés de mise en oeuvre par 
injection, avec comme finalité industrielle la maîtrise de la conception, de la conduite des 
machines, de la fabrication et de l’utilisation des pièces. 

 
Les polymères thermoplastiques ou thermodurcissables considérés étaient de nature 

multiphasée, génératrice de gradients de propriétés, l’association des phases résultant d’un 
mélange hétérogène de constituants: polymères à renforts particulaires i.e. polymères 
fonctionnalisés par ajout de fibres coupées ou de particules (micro- ou nanométriques), mélanges 
intimes de polymères non miscibles (conduisant à des phases distinctes), polymères alvéolaires. 
Parce qu’ils participent à la formation de la microstructure, les procédés de mise en oeuvre ont 
nécessairement constitué le coeur du champ d’investigation. 
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Compte tenu de la complexité des matériaux, des procédés, des géométries et des 

phénomènes couplés mis en jeu (thermomécaniques, éventuellement physiques ou physico-
chimiques, rhéologiques), l’établissement des relations recherchées nécessite en effet une 
connaissance approfondie de l’ensemble de la chaîne de fabrication. Il a donc fallu mettre en 
oeuvre un panel de techniques de caractérisation et d’analyse permettant de suivre l’évolution de 
l’état du matériau entre l’entrée et la sortie du système en fonction des paramètres imposés par la 
machine de transformation (vitesses, pression, températures, flux ...), la géométrie de l’outillage 
(nombre et position des points d’alimentation, présence ou non de discontinuités ...) ou le système 
(nombre, nature, viscosité, .. des matériaux). Pour cela, l’analyse menée a été basée sur une 
instrumentation poussée des machines et des outillages, couplée à une caractérisation fine de la 
structure, de la morphologie et des propriétés finales des pièces. En fonction des cas particuliers 
considérés, on a été amené à privilégier une ou plusieurs problématiques, et les recherches ont 
été déclinées suivant deux champs d’investigation particuliers : l’analyse, la caractérisation et la 
maîtrise des phénomènes générateurs de qualités ou de défauts d’une part, l’instrumentation, la 
surveillance et le pilotage de procédé d’autre part. 

 
Volet « analyse, caractérisation et maîtrise des phénomèn es générateurs de qualité ou de 
défauts »  

 
Les enjeux scientifiques de ce volet portaient essentiellement sur la maîtrise de 

l’anisotropie et de l’hétérogénéité des pièces à base de mélanges hétérophasés, sachant que la 
phase dispersée peut être constituée de fibres coupées, de charges particulaires (micro ou 
nanométriques) ou de polymères (présentant une architecture particulière à l‘échelle 
nanométrique), voire de gaz (alvéolaires).  

 
Une de voies traditionnelles d’amélioration des performances des polymères via la 

réalisation d’un mélange hétérophasé est basée sur la fabrication d’un semi-produit composite par 
dispersion de fibres coupées (généralement de verre) dans une phase polymérique majoritaire 
(généralement thermoplastique, parfois thermodurcissable). Le recours à ce type de semi-produit 
permet d’atteindre des performances mécaniques améliorées. Toutefois, si le procédé d’injection 
de tels semi-produits est bien maîtrisé dans le cas des thermoplastiques à fibres courtes, il n’en 
est pas de même dans les cas de l’injection des compounds thermodurcissables BMC ou des 
thermoplastiques à fibres longues GLF (ou LFT). En effet, compte tenu, selon le cas, de la nature 
réactive de la matrice ou de la longueur initiale du renfort, le comportement en écoulement de ces 
matériaux et les mécanismes responsables du renforcement final peuvent être sensiblement 
différents de ceux observés avec des matrices thermoplastiques renforcées de fibres courtes. Il 
convenait donc de mettre en évidence ces différences, de les caractériser et d’en identifier l’origine 
avant de pouvoir optimiser les performances des produits finaux. L’analyse des mécanismes 
d’écoulement en injection, BMC d’une part, GFL d’autre part, a de ce fait été menée sur un 
outillage instrumenté, de géométrie représentative des applications potentielles. Plusieurs 
avancées scientifiques ont été réalisées et exploitées à des fins industrielles. 

 
Dans le cas de l’injection des polyesters insaturés renforcés de charges et de fibre de 

verres [TH1], les travaux réalisés ont en particulier conduit à identifier les mécanismes 
d’écoulement des compounds thermodurcissables injectés (BMC) et à démontrer l’existence, 
controversée jusqu’alors, d’un effet fontaine associé à un effet de peau à l’image de ce que l’on 
connaît pour les thermoplastiques. Une méthode originale de visualisation directe dans le moule 
d’injection a notamment été développée à cette fin et a fait l’objet du dépôt d’une enveloppe 
Soleau [ES1]. Les mécanismes d’écoulement ainsi mis en évidence ont ensuite été exploités pour 
appliquer le concept d’injection sandwich bimatière (pratiquée pour les thermoplastiques) au cas 
des thermodurcissables renforcés, pour optimiser l’état de surface des pièces injectées en BMC. 
L’idée originale, objet d’un brevet [B2], consiste à commencer le remplissage avec un matériau 
formulé spécifiquement pour optimiser l’aspect de surface, de manière à ce que l’écoulement 
fontaine provoque d’une part son dépôt sur les parois du moule et d‘autre part l’enrobage du 
matériau de coeur (BMC standard). 

 
Dans le cas de l’injection des thermoplastiques à fibres longues (GFL) [TH2 et TH3], 

l’analyse des mécanismes d’écoulement a tout d’abord montré, première avancée scientifique, 
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l’existence d’un effet fontaine, classiquement observé pour les polymères et les polymères 
renforcés de fibres courtes, mais qui n’avait jusqu’ici jamais été mis en évidence pour les fibres 
longues. L’analyse microstructurale des produits finaux a par ailleurs montré, seconde avancée 
scientifique, que l’écoulement dans les outillages induit une hétérogénéité de structure nettement 
amplifiée par rapport à celle obtenue avec des polymères renforcés de fibres courtes. En 
particulier, des mécanismes de ségrégation jamais rapportés dans la littérature avec de telles 
amplitudes ont été mis en évidence, qui induisent une répartition très hétérogène des taux de 
renfort dans les trois directions. A cette hétérogénéité de taux renfort, est de plus associée une 
forte hétérogénéité de longueurs de fibres. Enfin, l’écoulement induit également des profils 
d’orientation de fibres fortement différents de ceux observés avec des fibres courtes. Des modèles 
analytiques et phénoménologiques de prévision des propriétés mécaniques instantanées (module 
d’Young et contrainte à la rupture) et à long terme (fluage) ont été développés et validés, prenant 
en compte ces spécificités microstructurales. Les résultats obtenus montrent clairement qu’il est 
indispensable de faire évoluer les codes de simulation numérique par éléments finis du procédé 
actuellement disponibles. Prenant en compte de façon insuffisante les diverses interactions 
fibres/fibres, polymère/fibres, fibres/outillage et n’intégrant pas de modèle de rupture de fibres, ils 
ne sont en effet actuellement pas aptes à rendre compte des spécificités de structure générées par 
la mise en oeuvre alors qu’elles conditionnent le comportement mécanique des produits finaux. 

 
Ces travaux, menés sur des matériaux (polymères et renforts) traditionnels issus de 

ressources fossiles, se poursuivent actuellement en ayant recours, soit à des fibres naturelles 
(végétales), associées ou non à des matrices bio-sourcées [PD3, Projet Egide Balaton], soit à des 
nanoparticules à facteur de forme élevé associées à des matrices issues de ressources 
renouvelables [Projet MATORIA, PD4, TH7]. 

 
Dans d’autres cas, les différentes phases constitutives du matériau hétérophasé peuvent 

être de nature polymérique. On parle alors de mélanges de polymères, pour lesquels, compte tenu 
de l’incompatibilité des éléments constitutifs, les enjeux scientifiques portent sur la maîtrise de la 
morphologie (taille de la phase dispersée) et des interfaces de façon à optimiser les performances, 
mécaniques en particulier. Par exemple, la réalisation d’un mélange polycarbonate / polystyrène 
peut être motivée par la volonté de faciliter la mise en œuvre du polycarbonate (réduction de la 
viscosité à l’état fondu induite par addition d’un constituant (PS) plus fluide et pseudoplastique). 
Une des voies de compatibilisation envisageables, mise en œuvre dans le cadre de nos travaux 
[TH4], est basée sur l’utilisation de copolymères bloc nanostructurés SBM, dont les extrémités 
styrène et méthacrylate peuvent former, par diffusion dans les constituants du ménage, des 
interfaces cohésives ; le bloc élastométrique central étant susceptible de jouer le rôle de 
dissipateur d’énergie et conduire ainsi à une réduction significative de la sensibilité du 
polycarbonate à l’entaille lors d’une sollicitation en choc. La finalité des recherches actuellement 
en cours est dans ce contexte principalement la validation de ces mécanismes de renforcement et 
l’identification des paramètres (composition du mélange et conditions de mise en oeuvre 
permettant de conserver la nanostructuration initiale du copolymère) conduisant à en optimiser 
l’amplitude. 
 

Enfin, une dernière famille de polymères hétérophasés, de nature alvéolaire, fait l’objet 
d’investigations engagées plus récemment. Les premiers résultats obtenus ont permis de mettre 
au point un outil de caractérisation de la structure alvéolaire permettant de déduire les grandeurs 
caractéristiques (nombre, taille , distribution, répartition dans l’épaisseur des cellules) validé sur 
des mousses injectées (taux de vide faible inférieur à 10% et cellules de faible taille) [MR4, PD2], 
en cours de validation sur des mousses extrudées (taux de vide supérieurs à 10% et tailles de 
cellules supérieures). Les recherches se poursuivent actuellement en collaboration avec l’Ecole 
des Mines d’Alès [TH5 et TH6] sur des systèmes beaucoup plus complexes, biosourcés, 
alvéolaires et renforcés (de nanocharges ou de fibres), les enjeux scientifiques en matière de 
maîtrise du procédé d’injection résidant dans l’élaboration, pour ce type de matrice, de compounds 
expansibles injectables, l’incorporation de renforts dans ces compounds, leur dilution ultérieure 
dans la matrice bio-sourcée et l’analyse des relations structure-propriétés. 
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Volet « instrumentation, surveillance et pilotage de proc édé » 
 
Au delà des problématiques scientifiques abordées précédemment visant à élucider les 

mécanismes générateurs de qualité ou de défaut, il s’est révélé intéressant de mettre à profit les 
connaissances acquises, et notamment la compréhension des mécanismes identifiés, de façon à 
prévoir, anticiper l’apparition des défauts lors de la fabrication des pièces industrielles et alerter 
ainsi l’utilisateur, qui peut alors apporter une solution corrective (modification appropriée des 
paramètres de transformation par exemple) ou palliative (changement de lot de matériau par 
exemple) permettant de réduire l’impact économique de non qualité. Un second champ 
d’investigation a donc été abordé dont la problématique scientifique porte sur l’instrumentation, la 
surveillance et le pilotage du procédé d’injection, avec application au cas des compounds 
thermodurcissables (BMC). La démarche mise en œuvre s’appuie essentiellement sur 
l’implémentation d’une instrumentation appropriée des machines et des outillages, couplée à 
l’établissement et à la validation de modèles analytiques ou phénoménologiques reliant les 
paramètres d’entrée du procédé à la qualité du produit. Sur cette base, il est alors possible 
d’adapter en continu les paramètres du procédé de façon à corriger, en temps réel, les inévitables 
fluctuations générées par des variations non maîtrisables des conditions aux limites de 
l’écoulement ou du matériau en cours de fabrication. Ainsi, sur la base des résultats scientifiques 
acquis antérieurement [TH1], il a été possible de proposer et de valider à l’échelle laboratoire un 
nouveau concept de conduite de presse à injecter les BMC permettant, grâce à un ajustement 
cycle à cycle des paramètres de transformation aux conditions thermomécaniques et rhéologiques 
réelles lors du moulage, d’assurer une qualité constante (aspect de surface et densité) et maîtrisée 
des produits finaux [MR2]. Un transfert de technologie a été réalisé sur un site industriel [MR3]. 

 
 

II.6 Perspectives de recherche  
 
 

La filière industrielle des matières plastiques (et principalement les producteurs et les 
transformateurs) s’attache actuellement à relever le défi du développement durable en jouant 
notamment deux leviers principaux que sont, d’une part le développement et l’utilisation de 
matériaux (polymères et renforts) dits « biosourcés », issus de ressources renouvelables, en tant 
qu’alternative aux solutions traditionnelles, d’autre part la mise au point de matériaux et de pièces 
allégés permettant d’envisager des économies d’énergie et une réduction des émissions 
polluantes (par exemple dans le domaine du transport). 
 

Les enjeux scientifiques associés à la substitution de matériaux d’origine fossile par des 
produits tout ou partie biosourcés sont importants. Les matériaux considérés peuvent être en effet 
des polymères thermoplastiques (à base d’amidon, de PLA …) ou thermodurcissables 
(précurseurs à base d’huiles végétales …) utilisés seuls ou en mélanges, des charges 
(nanocharges) et/ou des renforts (fibres naturelles). Malheureusement, les alternatives 
biosourcées présentent encore en l’état un déficit de propriétés pour répondre à des cahiers des 
charges de pièces techniques. Il convient donc de les mélanger / modifier / formuler / traiter, 
notamment par des procédés réactifs (tels qu’extrusion ou rotomoulage réactifs, polymérisation in-
situ), des traitements mécaniques (étirage par exemple) ou physiques (irradiation par exemple), 
l’ajout d’additifs (plastifiants, agents d’expansion) eux-même biosourcés, de façon à combler leur 
déficit de propriétés par rapport à leurs homologues d’origine fossile, à renforcer les interfaces, à 
faciliter leur mise en oeuvre, accéder à des fonctionnalités particulières. Il convient par ailleurs, sur 
la base d’une analyse fine des relations process / structure / propriétés (mécaniques instantanées 
et à long terme, fonctionnelles), d’adapter les conditions de transformation ainsi que les 
procédures de conception des produits et des outillages à cette classe particulière de matériaux 
(sensibilité à la dégradation thermomécanique, hétérogénéité et anisotropie particulières induites 
par la transformation). L’objectif est de conserver des performances et fonctionnalités au moins 
équivalentes à celles des polymères ou composites substitués, tout en adaptant, sans modification 
significative, les procédés et des équipements de mise en oeuvre traditionnels de la plasturgie en 
adaptant les règles de conception des pièces, des outillages et des machines. 

 
Dans ce contexte, les voies d’investigation proposées pour compléter et étendre les 

recherches engagées jusqu’ici sont de poursuivre et amplifier l’analyse, la caractérisation et 
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l’optimisation des procédés de mise en oeuvre des p ièces en polymères hétérophasés  par 
l’implémentation ou le développement de techniques complémentaires d’identification, de 
caractérisation et de quantification de mécanismes d’écoulement et/ou de génération de micro-
/nanostructures spécifiques et de propriétés fonctionnelles. Le panel de matériaux et de procédés 
considérés sera par ailleurs étendu respectivement aux polymères thermoplastiques, charges, 
additifs et renforts issus de ressources renouvelables d’une part, aux procédés ou variantes de 
procédés à fort potentiel industriel (rotomoulage en particulier) d’autre part. On s’intéressera plus 
particulièrement aux deux grands axes suivants : 
 
• la maîtrise de l’anisotropie et de l’hétérogénéité des polymères renforcés de nanocharges 

et/ou de fibres naturelles . Les enjeux portent notamment sur la compréhension des 
mécanismes d’écoulement de ces mélanges hétérophasés afin d’optimiser la micro-
/nanostructure (dispersion, orientation, concentration locale, longueur résiduelle des fibres), la 
processabilité et/ou les propriétés des produits fabriqués, sachant que matrices et renforts 
biosourcés présentent des spécificités en terme de comportement (dégradation lors de la mise 
en œuvre en particulier) qui restent à maîtriser. 
Les développements dans ce domaine sont en cours dans le cadre d’un post-doc [PD3] et 
d’une collaboration avec l’Université de Budapest en Hongrie [projet Balaton] associée à une 
de thèse de doctorat en cours [2006-2009] pour le volet « biocomposites à base de fibres 
naturelles », et dans le cadre du projet FUI/Pôles de compétitivité MATORIA [TH7, PD4, 2 
post-docs 2009-2011] pour le volet « bionanocomposites ». 

 
• l’élaboration (compoundage) et la mise en oeuvre par extrusion, injection et rotomoulage 

(réactif ou non) de polymères alvéolaires  qui constituent une classe de matériaux 
hétérophasés répondant au besoin d’allègement, de fonctionnalisation et d’économie de 
matière. Les polymères alvéolaires peuvent être issus de ressources renouvelables et être 
renforcés par des charges ou des fibres (éventuellement bio-sourcées), ce qui en fait un 
exemple de structure hétérophasée complexe. Les enjeux dans ce domaine concernent 
l’établissement des relations entre les propriétés des constituants de bases, les paramètres du 
procédé et les propriétés résultant de la structure poreuse et/ou fibreuse induite par la mise en 
oeuvre. 
Les développements dans ce domaine ont été amorcés dans le cadre d’un post-doc [PD2] et, 
en collaboration avec l’Ecole des Mines d’Alès, de deux thèses de doctorat [TH5, TH6]. Il est 
envisagé en outre de les poursuivre dans le cadre d’un projet ANR-Carnot MINES acté [Post-
doc 2009] en se focalisant sur l’optimisation des stratégies d’élaboration de matériaux 
alvéolaires et fibrés à gradients de propriétés et sur la prévision, par des approches 
micromécaniques, de leurs propriétés. L’ouverture vers d’autres procédés que l’extrusion-
compoundage et l’injection pourra se faire, quant à elle, au travers d’une thèse de doctorat 
[2008-2012] sur le moussage par rotomoulage actée dans le cadre du CISIT (Campus 
International sur la Sécurité et l’Intermodalité des Transport), programme phare du Contrat de 
Projet Etat – Région Nord Pas de Calais. 

 
_______________________________________ 
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1. Introduction

The ever-growing use of reinforced thermoplastics
in various industrial applications has led to a
demand of always-higher mechanical performances
for injection-moulded parts. However because of
the low residual fibre length after processing,
mechanical properties are often limited when short
fibre reinforced thermoplastic pellets are used. In
order to overcome this limitation, long fibre ther-
moplastic (LFT) pellets have been developed so as
to answer these new market requirements through a
higher fibre aspect ratio (length/diameter ratio) the-
oretically leading to higher mechanical properties.
The improvement of mechanical properties how-
ever also depends on the homogeneity and isotropy

of the injection-moulded plastic parts, which are
governed by the fibre distribution and orientation
mechanisms, and on the capacity of the processing
technologies to limit fibre breakage.
In the case of the injection moulding process,
preservation of the reinforcement integrity begins
at the pellet plastication stage. Yilmazer et al. [1]
have shown that the screw rotation speed and the
plastication volumetric flow rate during the feeding
stage act according to two combined effects. First,
the increase of the screw rotation speed induces
higher shear stresses in the melt, which increases
the fibre breakage. Then, this fibre breakage stabi-
lizes due to the viscous dissipation that increases
the melt temperature and thus decreases its viscos-
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ity. These results have confirmed the observations
made for short fibre reinforced polyamides by
Obieglo et al. [2]. Their work focused on the non-
return valve and screw geometries has shown that
short non-return valves warrant lower fibre break-
age. On the opposite, other authors [3, 4] have rec-
ommended short plastication times (high screw
rotation speeds, low back pressure) and pellet pre-
heating before plastication in order to decrease
fibre breakage.
Also the injection moulding conditions influence
the fibre breakage because of the high shear
stresses induced by the melt flowing through the
gates or within the mould cavities. Especially, high
injection speeds associated to low temperatures
have a strong detrimental effect on reinforcement
integrity [3–5]. The holding pressure level has an
effect, which is all the more important than the
injection speed is high. This is attributed to the
fibre movements induced by a secondary flow
within the melt core, whose viscosity quickly
increases during the cooling stage of the part [3].
On the other side, a low level of holding pressure
induces a poor interfacial adhesion of the matrix
around the fibres and increases the parts void con-
tent [5, 6].
Moreover, the initial fibre fraction and aspect ratio
(length/diameter) also influence the residual fibre
length. Some authors [7–9] have shown that the
fibre damage is higher when the fibre content or the
fibre aspect ratio increase, that is to say when the
fibre-fibre interactions are more important. High
fibre contents also generate fibre clusters leading to
local heterogeneity [9]. The resulting mechanical
properties are greatly dependent on these factors 
[3, 8, 10, 11].
Besides, the velocity fields generated by the melt
flow during the different stages of the injection-
moulding process induce a multi-layered composite
structure within the part (so-called skin-core
effect). Most of the injection-moulded parts have a
low thickness. Therefore, fibres generally tend to
orient in the plane of flow. If the fibre orientation
mechanisms of long fibre reinforced thermoplastics
are generally the same as those noticed for short
fibre reinforced thermoplastics (e.g. existence of a
fountain flow) [5], the core layer is thicker when
the fibre length increases [6, 7, 12]. In addition,
other studies have shown that whatever is the rein-
forcement length (short or long) the skin layers
thickness remains roughly the same whereas the

core layer thickness increases when the cavity
thickness is higher [13, 14]. This typical multi-lay-
ered structure also greatly influences the mechani-
cal performances of the manufactured parts [10].
Finally, different authors have highlighted that the
flow of the reinforced polymer melt in the mould
cavity induces a concentration gradient of fibres
along the flow axis, along the plate width and
through the part thickness [5, 6, 15–17]. This segre-
gation effect is noticed for both short and long fibre
reinforced thermoplastics. The fibre segregation
along the flow axis is however all the more impor-
tant as the fibre length or the initial fibre fraction
are high. This phenomenon is strongly amplified by
the presence of any sharp geometrical discontinuity
along the flow path [5, 6, 17]. The fibre accumula-
tion (higher fibre contents) towards the end and in
the centre (core) of the part have been attributed to
the shear stresses at interfaces between the molten
core and the frozen skin layers, which produce
breakage of partially embedded fibres. The broken
fibres are then pulled out and swept along by the
melt flow and thus feed the next section of the part
[15, 16]. Kamal and Singh have also explained the
fibre content decrease at the cavity edges by the
peculiarities of the velocity flied at this location
[18]. The homogeneity of the injection-moulded
part also depend on the processing conditions, in
particular the moulding temperatures [5].
A previous experimental investigation of injection
moulding of polyamide 6-6 reinforced with 40 wt%
of 10 mm long glass fibres had already allowed to
identify the most influential processing parameters
(mainly melt temperature and volume flow rate)
and to optimise them so as to achieve flexural prop-
erties as high as possible [5]. The limits of the plas-
ticating unit design (screw and non-return valve),
which greatly influences the fibre breakage (and
therefore the residual fibre length), had been how-
ever also pointed out. Consequently, there is a need
to define further guidelines to possibly further
improve the flexural property of polyamide 6-6/
glass LFT injection mouldings. The aim of this
paper is to focus on the effect of the plasticating
unit (different screw and non-return valve design)
and of the LFT pellets type (various initial fibre
lengths and weight fractions). The mechanical
proper t ies /microst ructure (heterogenei ty ,
anisotropy) relationship is going to be investigated
on the basis of fibre content distributions, local
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residual fibre lengths and average fibre orientations
measurements in the injection-moulded parts.

2. Experimental

2.1. Materials

The materials studied are polyamides 6-6 (PA 6-6)
reinforced by 40 wt% or 50 wt% of 10 mm or
25 mm long glass fibres (Ticona). These materials
will be referenced LGF 40 wt% – 10 mm; LGF
50 wt% – 10 mm and LGF 50 wt% – 25 mm.

2.2. Machine and mould

The experiments were carried out on a 2000 kN
clamping force injection-moulding machine (DK
Codim). The machine has a vertical clamping unit
(injection gate located in the mould parting line),
and is equipped either with a standard all-purpose
55 mm diameter screw or with a 55 mm diameter
screw specially designed for long glass fibre pro-
cessing (Euro-Stel).
The prototype injection mould is a rectangular plate
of 300×120×3 mm. A 4 mm thick fan gate feeds the
cavity over its whole width (unidirectional flow in
the longitudinal direction of the plate). This mould
was specially designed so as to reproduce some
geometrical discontinuities (like sharp frontal and
tangential steps) occurring on real industrial
moulds that locally disturb the melt flow and con-
sequently induce local microstructural heterogene-
ity (Figure 1). The mould temperature is controlled
by means of independent channels, which ensures
the surface temperature homogeneity with an accu-
racy of ±1°C. Three pressure transducers are

located at 40 mm, 110 mm and 220 mm from the
gate and are associated with two temperature sen-
sors at 40 mm and 220 mm.

2.3. Moulding conditions

The optimum moulding conditions previously
determined [5] to achieve the highest flexural prop-
erties in case of 40 wt% of 10 mm long glass fibre
reinforced PA 6-6 injection moulding are reported
in Table 1.

2.4. Mechanical testing

Bending test leading to the determination of the
flexural properties (strength, defined as maximum
stress, and modulus) were performed according to
ISO 178 on a standard tensile machine (Instron) at
2 mm/min, on five samples (dimensions 60×25×
3 mm) in both flow (longitudinal, 1) and transverse
(2) directions before (beginning) and after (end) the
geometrical discontinuities as shown in Figure 2.

2.5. Structure analysis

The fibre lengths, fibre contents (fibre weight frac-
tions) and fibre orientations were measured at the
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Figure 1. Plastic part and fan gate geometry Figure 2. Location of test samples in the plate

Table 1. Moulding conditions for LGF PA 6-6

Processing parameters Set up value

Mould temperature [°C] 120
Melt temperature [°C] 300
Volume flow rate [cm3/s] 83
Holding pressure [bar] 440
Back pressure [bar] 8
Screw rotation speed [rpm] 60



locations shown in Figure 3 as described in detail in
the reference [5].
The local fibre content through the thickness was
measured on 200 µm thick slices peeled from a
12×5 mm sample cut out of the 20×20 mm
coupons.
The fibre orientations were described using a sec-
ond order orientation tensor as explained hereafter.
Long fibres do not remain perfectly straight in the
injection moulded parts. It was therefore required
to find out a method to appreciate the average ori-
entation of a tortuous curved fibre. However, no
dedicated assessment protocol has been identified
in the literature. As the observation of cross-sec-
tions through the part thickness has confirmed the
planar orientation of the fibres, the curved long
fibres have been divided in multiple adjacent
straight segments oriented in the injection plane
(Figure 4).
In that case each segment can be considered as a
single straight fibre and its orientation can be easily
described by two angles θ and φ (Figure 5), as for
short fibres. The directions 1, 2, and 3 refer respec-
tively to the flow, width and thickness directions.
The orientation state of a sample can be described
by a probability distribution function ψ (θ,φ), which
expresses the probability of finding a fibre within a
given angular interval [φ,φ+dφ] and [θ,θ+dθ] at
time t. An alternative to describe this orientation
state is to associate the unit vector p to the fibre

direction, as shown in Figure 5. The orientation dis-
tribution function can then be written as a function
ψ (p,t), which expresses the probability of finding a
fibre with a given orientation p at time t. This distri-
bution function has to satisfy some physical
requirements. Since the fibre can rotate of 180°
around the axe 1 without changing the global orien-
tation, ψ (p,t) = ψ (–p,t).
Nevertheless, this orientation function is difficult to
handle. Advani and Tucker [19] thus used the
notion of orientation tensors, in order to obtain a
complete description of the orientation state from a
small number of discrete values. Such tensors are
defined as the dyadic products of the unit vector p
averaged over all possible directions, with ψ as
weighting function. Using an orientation tensor is
equivalent to approximating the orientation distri-
bution function by a finite term number in a Fourier
series. This method has been chosen to describe the
orientation state of the moulded parts. The second
order tensor    , defined by Equation (1), has been
used.

(1)

These tensor values characterize the orientation
state with respect to a reference direction (observa-
tion direction 1), usually the flow direction:

a11 < 0.30 orientation perpendicular to flow
direction (core layer)

a11 = 0.5 perfectly random orientation
a11 > 0.7 orientation parallel to flow direction

For the fibre orientation measurements, 20× 20 mm
samples were cut (Figure 3) and subjected to suc-
cessive stages of polishing through the thickness
(with sandpaper of progressively smaller rough-
ness) to obtain smooth surfaces. The images were
obtained thanks to a light microscope (Jenapol,
Carl Zeiss Jena), CCD camera and an image analy-
sis software package (Visilog® 5.2, Noesis). The
experimental procedure described by Bay and
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Figure 3. Cutting pattern of test samples for fibre content
(white coupons) and fibre length and orientation
(black coupons) determination [5]

Figure 4. Curved fibre segmentation for orientation meas-
urement

Figure 5. Description of fibre orientation angles

2
a



Tucker [12] was used to get the components of the
orientation tensor.

3. Results and discussion

3.1. Influence of screw and non-return valve
design

The fibre breakage during the plastication stage
depends not only on the processing conditions (set
up values of the screw rotation speed and back
pressure) [1–5], but also on screw and non-return
valve design. Actually, the fibre damage may occur
in different manners:
– in the feed section of the screw (solid zone)

directly within the pellets due to their solid-state
compaction, which depends on the flight depth,

– in the compression section, where the coexis-
tence of solid and molten polymer phases, cou-
pled to the increasing compression ratio along
this part of the screw, induces high shear rates,

– in the metering section, where the molten matrix
imposes flexural stresses to the fibres,

– during flowing through the non-return valve due
to the flow section reduction.

Previous studies [4, 5] have shown that the fibre
breakage principally occurs in the compressive sec-
tion of the screw. Therefore, raw material produc-
ers usually recommend a screw profile adapted to
their LFT’s materials [20]. The screw is designed
so as to decrease the shear stresses within the barrel
during the plasticating and injection stages (lower
compression ratio, longer compression section,
higher flight depth in feed section, shorter sliding
ring…). However, due to evident economical con-
siderations or just to keep a multi-material charac-
ter of their injection-moulding machines, most of
plastic parts manufacturers prefer to use their stan-
dard plasticating units to process LFT materials. It
is therefore worth evaluating the benefit brought by
a LGF (Long Glass Fibre) dedicated screw and
non-return valve in terms of mechanical perform-
ances. The geometrical characteristics of such a
LGF dedicated plasticating unit are reported in
Table 2 compared to a standard one.
The LGF plasticating unit surprisingly induces a
global decrease of flexural properties, except for
the flexural strength in the transverse direction at
the beginning of the plate (Table 3). The part
appears to be more isotropic in its beginning sec-
tion when the flow is not perturbed by the geomet-

rical discontinuities. The presence of sharp longitu-
dinal and frontal steps increases in that case the
anisotropy ratio. Such properties evolutions are
going to be related to microstructure modifications
(e.g. fibre residual lengths, local fibre content and
orientation distributions).
Also, the modification of the screw and non-return
valve design seems to have induced thermal
changes in the melt, which have consequently mod-
ified the rheological behaviour of the material dur-
ing the injection cycle. Such a trend has also been
recorded for PA6/glass LFTs [21] and may be
attributed to the increase of the compression zone
length, which leads to a larger polymer melt/barrel
wall contact area. The indirect evidence of this
effect also appears on the cavity pressure records.
Sign of a better pressure transfer efficiency, an
increase of pressure levels is noticed when the
material is moulded with the LGF unit (Figure 6).
Moreover Figure 6b also shows a significant cool-
ing rate decrease leading to longer cooling times.
The ability of the LGF dedicated plasticating unit
to maintain the reinforcement integrity during pro-
cessing is clearly demonstrated. The fibre breakage
amount is reduced in an extent reaching more than
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Table 2. Characteristics of the LGF plasticating unit com-
pared to those of the standard one

Table 3. Influence of plasticating unit type on flexural
properties of LGF 40 wt% – 10 mm injection-
moulded parts

*Sample location according to Figure 2.

LGF/standard ratio
Feed section length 0.92
Compression section length 1.76
Metering section length 0.65
Flight depth in feed section 1.23
Flight depth in metering section 1.33
Compression ratio 0.92
Flight pitch 0.87
Sliding ring length 0.87

Property*

Property variation 
for LGF unit 

(compared to standard unit)

Beginning
section

End
section

Longitudinal strength σ1 [MPa] ≈ –10%
Transverse strength σ2 [MPa] +7% –13%
Longitudinal modulus E1 [MPa] –10% –15%
Transverse modulus E2 [MPa] –17% –15%
Anisotropy ratio σ1/σ2 –10% +4%



80% at the nozzle exit (Table 4). A bimodal resid-
ual fibre length distribution is obtained, which
shows that more than 20% of fibres have a length
higher than 5 mm (Figure 7). However, this signifi-
cant increase of average residual fibre length does
not necessarily allow improving the composite
mechanical performances, as previously mentioned
(Table 3). This result is logical considering the crit-
ical fibre length value (1.24 mm, calculated in ref-
erence [5]), which is already over passed with the
standard plasticating unit as soon as the processing
conditions are well adapted (low injection speed,
high temperatures) to LFT injection moulding.
The fibre content distribution throughout the part is
the same for both plasticating units whatever direc-
tion is considered (flow (Figure 8) or transverse

directions). Nevertheless, the increase of the aver-
age residual fibre length tends to modify the fibre
orientation profile through the thickness, as shown
on Figure 9 at the beginning of the part. Whatever
the plasticating unit may be it is possible to con-
sider that the composite part shows a quite similar
symmetric structure. Two skin layers (one on each
side) are noticed. Each skin layer is made of a thin
zone just at the cavity wall, where the fibres are
randomly distributed due to the fountain flow, fol-
lowed by a peak showing a much higher orientation
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Figure 7. Fibre length distribution at nozzle exit just
before injection for the LGF unit (Li·Si, stands
for reinforcement volume, where Li is the sum
of the lengths i and Si the fibre cross-section
area)

Figure 8. Influence of plasticating unit type on fibre
weight content distribution along the flow axis
of LGF 40 wt% – 10 mm injection-moulded
parts

Figure 6. Influence of plasticating unit type on cavity
pressure for LGF 40 wt% – 10 mm injection-
moulded parts. a) from 40 mm of the gate, 
b) from 220 mm the gate

Table 4. Influence of plasticating unit on the residual fibre length of LGF 40 wt% – 10 mm injection-moulded parts

aaccording to ISO 22314; bnumber-average fibre length/fibre diameter ratio.
*Shot out of the mould (screw purging).

Plasticating unit type Standard unit LGF unit

Location of the measurement S.o.M.*
Beginning

section
End

section
S.o.M.*

Beginning
section

End
section

Number-average length [mm]a 1.64 1.50 1.80 2.97 2.89 2.89
Weight-average length [mm]a 4.17 3.18 3.84 5.97 4.97 5.84
Standard deviation [mm]a 2.04 1.59 1.92 3.00 2.45 2.92
Polydispersity ratioa 2.54 2.12 2.13 2.01 1.72 2.02
Fibre aspect ratiob 109 100 120 198 192 192



(a11 reaching almost 0.6 or 0.7) due to the shear
flow influenced by the injection speed and the non-
isotherm effects. Then two randomly oriented inter-
mediate zones resulting from the secondary flows
during the holding stage are noticed. Finally, a
transversely oriented layer, defined as the core
layer (where a11 < 0.30), is visible in the centre of
the parts. The relative thickness of the core layer
increases however by 80% (the ratio of the core to
the total thickness increases from 0.2 to 0.36) when
a LGF plasticating unit is used (Figure 9). The
space hindrance effect due to the higher average
residual fibre length decreases the fibres mobility
and thus their aptitude to orient in the flow direc-
tion even if the viscosity of the melt is lower. This
evolution of the skin/core ratio may explain the
decrease of the longitudinal modulus E1 (variation
of σ1 is not significant) and of the anisotropy ratio
as well as the slight improvement of the transverse
flexural strength σ2 at this location. The decrease of
the transverse modulus E2 is more difficult to
explain. However one should keep in mind that the
layer of higher stiffness (well-aligned fibres in the
longitudinal direction of the test coupon) is located
in the sample centre in case of a transverse loading,
which is the less favourable configuration to
increase the sample flexural modulus.
In summary, a LGF dedicated screw and non-return
valve design mainly allows limiting the fibre break-

age thanks to a limitation of the stresses imposed on
fibres during plastication. However, increasing the
residual average fibre length above the critical fibre
length does not significantly improve the flexural
properties of the injection-moulded parts compared
to those observed on injection mouldings using a
standard plasticating unit as soon as the specific
LGF moulding rules are respected in the latter case
(e.g. low injection speed, high temperatures). Nev-
ertheless, increasing the fibre aspect ratio (length/
diameter ratio) may contribute to improve other
mechanical properties such as the impact resistance
in a significant extent, justifying therefore the inter-
est in LGF dedicated plasticating units [17].

3.2. Initial fibre fraction influence

The initial fibre length being kept constant and
equal to 10 mm, the initial fibre fraction increase
from 40 wt% up to 50 wt% significantly improves
all the flexural properties as expected. In particular
the longitudinal flexural strength increases by 22%
and the longitudinal modulus by 30% at the end of
the part (Table 5). The moulded part also tends to
be more isotropic in its beginning section (i. e.
before the sharp steps inducing flow perturbation).
Moreover, the cavity pressure records indicate an
average pressure reduction of 30 bars as well as a
shorter freezing time in particular at the end of the
part (Δt = 3 s) when the initial fibre fraction is
increased up to 50 wt%. In that case, the thermo-
mechanical behaviour appears to be close to the one
previously observed for the LGF 40 wt% formula-
tion moulded with the standard plasticating unit.
At the nozzle exit just before injection, the LGF
50 wt% formulation keeps about one half of its ini-
tial fibre length (e.g. fibre breakage amount limited
to 57%). The high weight-average fibre length
value also indicates that there is an important
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Figure 9. Influence of plasticating unit type on the orienta-
tion profile through the thickness at the begin-
ning section of LGF 40 wt% – 10 mm injection-
moulded parts (I = skin layer; II = intermediate
layer; III = core layer)

Table 5. Influence of initial fibre fraction on flexural prop-
erties of injection-moulded parts (LGF unit)

*Sample location according to Figure 2.

Property*

Property variation for LGF
50 wt% – 10 mm (compared

to LGF 40 wt% – 10 mm)

Beginning
section

End
section

Longitudinal strength σ1 [MPa] +9% +22%
Transverse strength σ2 [MPa] +15% +17%
Longitudinal modulus E1 [MPa] +16% +30%
Transverse modulus E2 [MPa] +6% +3%
Anisotropy ratio σ1/σ2 –5% +5%



amount of long fibres in the distribution (Table 6).
Decreasing the matrix weight fraction within the
pellets tends to diminish the melt viscosity in the
barrel more rapidly and thus to reduce the stresses
imposed to the fibres. This trend may be explained
by the fact that the thermal conductivity of glass is
better than that of the polymer matrix. Thermal
exchanges in the thin matrix channel in the barrel
occur more rapidly and the material therefore
reaches its melting point earlier. In the injection-
moulded part however, the amount of fibre break-
age is much higher because of the fibre/fibre inter-
actions, which are logically higher at higher initial
fibre fractions. Nevertheless the fibre aspect ratio
remains higher than 100 and the average fibre
length still overpasses the critical fibre length.
The orientation profile through the thickness is also
comparable to the one noticed for the LGF 40 wt%
formulation moulded with the standard plasticating
unit (Figure 9). The orientation level of the skin
layers (peak at a11 > 0.7) tends however to be
slightly higher. Moreover, the core layer is thinner
when the initial fibre fraction increases (Figure 10).
The lower residual fibre length actually increases
their mobility and their aptitude to orient.
The fibre content distribution along the flow axis is
almost the same whatever the initial fibre fraction
may be (Figure 11). However, the perturbations
induced by the geometrical discontinuities are less
important at higher fibre fractions due to the pres-
ence of shorter fibre in the melt. In the width direc-
tion, the fibre content difference between the edges
and the middle axis of the injection-moulded parts
does not exceed 6 wt% for the LGF 50 wt% refer-
ence (for instance at the end section) whereas it
reaches more than 8 wt% for the LGF 40 wt% for-
mulation. As a consequence the in-plane homo-
geneity of the part is slightly better for higher initial
fibre fractions. Regarding the fibre distribution

through the thickness, the fibre content is lower in
the skin layers and higher in the core whatever the
initial fibre weight fraction may be. This segrega-
tion effect is visible for example in the beginning
section of the part (Figure 12). These results con-
firm the observations made by other authors [15,
16, 17] on different long fibre reinforced thermo-
plastics injection-mouldings, such a fibre segrega-
tion being attributed to fibre breakage or pull-out at
the interface between frozen and molten layers and
subsequent sweeping along during the filling stage
of the injection-moulding cycle.
In summary, increasing the initial fibre fraction in
the LFT pellets allows to improve the flexural
mechanical properties due the globally higher fibre
content. The average residual fibre length in the
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Figure 10. Influence of initial fibre fraction on fibre orien-
tation through the thickness at the beginning
section of injection-moulded parts (LGF unit,
10 mm initial fibre length)

Figure 11. Influence of initial fibre content on fibre
weight content distribution along the flow axis
of the injection-moulded part (LGF unit,
10 mm initial fibre length)

Table 6. Residual fibre length of LGF 50 wt% – 10 mm
injection-moulded parts (LGF unit)

aaccording to ISO 22314; 
bnumber-average fibre length/fibre diameter ratio.
*Shot out of the mould (screw purging).

Location of the measurement S.o.M.*
Beginning

section
End

section
Number-average length [mm]a 4.22 1.63 1.69
Weight-average length [mm]a 7.22 4.46 3.94
Standard deviation [mm]a 3.58 2.15 1.95
Polydispersity ratioa 1.71 2.73 2.32
Fibre aspect ratiob 281 108 113



part decreases however as there are more fibre/fibre
interactions. As a consequence, the fibre orienta-
tion profile through the part thickness is slightly
modified. The skin layers are a bit more oriented
and the transversally oriented core layer is thinner
due to the better mobility of shorter fibres. The con-
centration gradients in the injection-moulded parts
do not depend a lot on the initial fibre fraction.

3.3. Initial fibre length influence

The initial fibre fraction in the pellets being kept
constant and equal to 50 wt%, the increase of the
initial fibre length from 10 to 25 mm globally
decreases the flexural properties and increases the
anisotropy ratio (Table 7).
At the nozzle exit just before injection, the weight-
average residual fibre length of the LGF 25 mm
pellets is multiplied by 1.5 compared to the LGF
10 mm pellets, whereas the number-average fibre
length does not change (Table 8). This means that
the amount of long fibres is high. 15% of the fibres
are actually longer than 10 mm. This result con-
firms the efficiency of the LGF dedicated plasticat-
ing unit and the proper choice of the injection-
moulding conditions. However, the fibre breakage
amount within the part is then very high in particu-
lar in the end section, even though the residual
number- and weight-average fibre lengths remain
higher than those of the LGF 10 mm pellets
(Table 6). Considering the prejudicial effect on the
flexural mechanical properties, there is obviously
no benefit to increase the initial fibre length too
much to obtain better residual mechanical perform-
ances in the case of the standard injection moulding
process.

The fibre content distribution along the flow axis
clearly shows a fibre accumulation near the gate
and a huge data scattering, which reveals the exis-
tence of fibre clusters (Figure 13). The segregation
effect induced by the sharp geometrical discontinu-
ities is also amplified. In the width direction, the
fibre accumulation also appears near the gate, how-
ever only on the middle axis of the part (Figure 14).
As the feeding of the fan gate occurs by means of a
circular channel (Figure 1), the extensional radial
stresses induced in the divergent part of the fan gate
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Table 7. Influence of initial fibre length influence on flex-
ural properties of injection-moulded parts (LGF
unit)

*Sample location according to Figure 2.

Table 8. Residual fibre length of LGF 50 wt% – 25 mm
injection-moulded parts (LGF unit)

aaccording to ISO 22314; 
bnumber-average fibre length/fibre diameter ratio.
*Shot out of the mould (screw purging).

Location of the measurement S.o.M.*
Beginning

section
End

section
Number-average length [mm]a 4.37 2.40 1.85
Weight-average length [mm]a 11.11 5.19 3.88
Standard deviation [mm]a 5.47 2.59 1.94
Polydispersity ratioa 2.54 2.16 2.09
Fibre aspect ratiob 291 160 123

Property*

Property variation for LGF
50 wt% – 25 mm (compared

to LGF 50 wt% – 10 mm)

Beginning
section

End
section

Longitudinal strength σ1 [MPa] ≈ –8%
Transverse strength σ2 [MPa] –14% –35%
Longitudinal modulus E1 [MPa] ≈ –6%
Transverse modulus E2 [MPa] ≈ ≈
Anisotropy ratio σ1/σ2 +11% +40%

Figure 12. Influence of initial fibre content on fibre distri-
bution through the thickness at 50 mm from the
gate of the injection moulded part (LGF unit,
10 mm initial fibre length)

Figure 13. Influence of initial fibre length on fibre weight
content distribution along the flow axis of
injection-moulded parts (LGF unit, 50 wt% ini-
tial fibre content)



appear to be not high enough to warrant good fibre
dispersion. These results also indicate an instability
of the moulding process when very long fibre rein-
forced thermoplastic pellets are used. This instabil-
ity is confirmed by the high scatter in metering
times observed during the plastication stage.
The fibre orientation through the thickness is
largely modified by the high average residual
length. In the beginning section for example (Fig-
ure 15), the composite structure is characterized by
the absence of high orientation peaks and is made
of two randomly oriented skin layers and one per-
pendicularly orientated core layer, each layer repre-
senting almost one third of the whole part thick-
ness. The strong interactions between fibres and
with the surrounding molten polymer or the mould

have decreased the fibre mobility and increased the
fibre breakage and the structural heterogeneities.
The decrease of flexural properties may be
explained by the existence of numerous fibre clus-
ters in the part and an increase of the local void
content (Figure 16). Although the void content is
mainly influenced by the holding pressure, it is not
independent from the fibre content and length.
Increasing the fibre content and the fibre length
involves a higher viscosity. This means a lower
compaction efficiency at a given holding pressure
level. Moreover, the thermal conductivity of glass
is better than that of the polymer matrix; the cool-
ing speed is therefore higher and the efficiency of
the holding stage consequently lower (the time dur-
ing which the holding pressure is applied on the
polymer is shorter).
In summary, increasing the initial fibre length of
the LFT pellets too much does not warrant better
flexural properties of injection-moulded parts.
Fibre clustering and local porosity are signs of an
instability of the injection-moulding process. In
that case, the use of other processes such as extru-
sion-compression moulding or injection-compres-
sion moulding would be recommended to further
improve the mechanical properties.

4. Conclusions

This work has allowed to define guidelines to
improve the mechanical performances of PA 6-6/
glass LFT injection mouldings. Different solutions
have been considered:
– Using a LFT dedicated plasticating unit (lower

compression ratio, longer compression section,
higher flight depth in feed section, shorter sliding
ring length) has decreased the fibre breakage
amount by about 80% at the nozzle exit. How-
ever, increasing the residual average fibre length
above the critical fibre length does not signifi-
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Figure 14. Influence of initial fibre length on fibre weight
content distribution along the width at 50 mm
from the gate of the injection-moulded part
(LGF unit, 50 wt% initial fibre content)

Figure 15. Influence of initial fibre length on fibre orienta-
tions through the thickness at 50 mm from the
gate of injection-moulded parts (LGF unit,
50 wt% initial fibre content)

Figure 16. Fibre cluster a) and local porosity b) at the
beginning location of injection-moulded parts
(LGF unit, 50 wt% initial fibre content)



cantly improve the flexural properties. Standard
plasticating units may be used as soon as the
injection moulding conditions are adapted to
LFT processing (e.g. low injection speed, high
temperatures).

– Increasing the initial fibre content in the LFT
pellets (from 40 to 50 wt%) has logically permit-
ted to improve the flexural properties.

– Increasing the initial fibre length (from 10 to
25 mm) has not brought any improvement of the
properties and has even amplified the structural
heterogeneities (fibre clusters and local porosity)
and the anisotropy of the parts.
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Résumé - Abstract 

 

Injection de polymères renforcés : 
Relations mise en œuvre/structure/propriétés 

 
RESUME 

 
Les recherches engagées sur l’injection des polymères thermoplastiques ou 
thermodurcissables renforcés ont pour objectif général la détermination des relations entre 
paramètres de mise en œuvre, structure des matériaux et propriétés des pièces fabriquées. 
Les paramètres de mise en œuvre représentent, d’une part les paramètres de commande 
(temps, pressions, températures ...), d’autre part les paramètres de définition de l’outillage de 
mise en forme (position et dimensions des seuils d’entrée du polymère dans les moules par 
exemple). Les recherches menées conduisent à l’établissement de relations entrée – sortie 
pour différentes variantes du procédé de moulage par injection. Elles sont basées sur des 
études expérimentales réalisées en instrumentant les machines et les outillages, afin de 
suivre l’état du matériau de l’entrée à la sortie du système, en fonction des paramètres 
imposés et des propriétés mesurées. L’ensemble est réalisé et validé sur des machines 
industrielles. Les analyses effectuées visent à expliciter les phénomènes thermomécaniques 
mis en jeu lors de la transformation des polymères (liés à la technologie utilisée et aux 
propriétés physiques et rhéologiques spécifiques des matériaux concernés) et leur incidence 
sur la structure et/ou le comportement des pièces finies. Les résultats obtenus en terme de 
relation mise en oeuvre/structure/propriétés visent à une meilleure maîtrise de la conception, 
de la fabrication et de l’utilisation des produits fabriqués. 
 
Mots-clés  : Moulage par injection, polymères renforcés de fibres, polymères nanostructurés, 
polymères naturels, polymères alvéolaires, propriétés mécaniques, propriétés esthétiques, 
microstructure. 
 
 
 

Injection-moulding of reinforced polymers : 
Processing conditions/structure/properties relation ship 

 
ABSTRACT  

 
The investigations carried out on injection moulding of reinforced thermoplastic or 
thermosetting polymers aim at determining the relationship between the processing 
conditions, the material structure and the manufactured part properties. The processing 
conditions represent, on one hand, the set-up parameters (times, pressures, temperatures 
…), and on the other hand the tool design parameters (gate sizes and locations in the mould 
for instance). The investigations lead to the identification of the input-output data relationship 
for different configurations of the injection moulding process. They are based on 
experimental studies performed on instrumented machines and tools, in order to follow in 
real time the polymer state from input to output of the system, as a function of the setting 
parameters and the measured properties. The whole work is carried out and validated on 
industrial machines. The analysis realized aims at explaining the thermo-mechanical 
phenomena occurring during polymer processing (linked to the used technology and to the 
specific physical and rheological properties of the concerned materials) and their influences 
on the structure and/or part behaviour. The results obtained in term of 
processing/structure/properties relationship aim at improving part and tool design, 
manufacture and part using. 
 
Key-words : Injection moulding, fibre-reinforced polymers, nanostructured polymers, natural 
polymers, cellular polymers, mechanical properties, aesthetical properties, microstructure. 
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