UNIVERSITE Saad Dahlab BLIDA

Faculté de Technologie

Département de Chimie Industrielle

THESE DE DOCTORAT

Spécialité : Chimie Industrielle
.b

Structuration par cisaillement et rhéologie des systéemes
polyméres complexes

Présentée par

Salim HAMMANI

Devant le jury composeé de :

S. Moulay Professeur, U. Saad Dahlab Blida Président

O. Bouras Professeur, U. Saad Dahlab Blida Examinateur

M. Krea Professeur, U. Medéa Examinateur

M. Lounis Professeur, U. El Khemis Examinateur

N. Moulai-Mostefa  Professeur, U. Medéa Directeur de These

L. Benyahia Professeur, U. Maine France Co-Directeur de These

Blida, Novembre 2013



RESUME

Cette étude est focalisée sur la structuration des mélanges de polymeres
immiscibles (binaire et ternaire). On s’est intéressé particulierement au mélange
polypropylene/polycarbonate (PP/PC), en étudiant I'influence de l'incorporation du
PP dans le PC sur les propriétés de leurs mélanges. Les techniques de
caractérisation ont montré que la morphologie est tres influencée par la
concentration de la phase dispersée. Les modules dynamiques et la viscosité
complexe du mélange enregistrent des comportements rhéologiques tres variés et
obéissent a la loi NPDB. L'incorporation du PP a faible quantité dans le PC montre
des propriétés rhéologiques exceptionnelles d'ou le mélange enregistre une
élasticité plus élevée par rapport aux deux constituants formant le mélange. La
température de la mise en ceuvre est un parametre tres important qui influence la
formation de la morphologie co-continue. La structuration des mélanges de
polyméres est une méthode tres répandue dans le domaine des matériaux. Le
couple modéle choisi est le polypropylene/polystyrene (PP/PS). Ce choix est basé
sur les propriétés thermiques de chaque constituant, d'ou une plage importante de
températures entre celle de transition vitreuse du PS et celle de fusion du PP. La
technique adoptée se résume en un refroidissement dynamique avec une
visualisation en deux dimensions (2D) des mélanges. Les résultats ont montré que
la taille de la phase dispersée obtenue par MEB est inversement proportionnelle a
la vitesse de cisaillement pour les deux cas (refroidissement statique et
dynamique). Cependant une anomalie est enregistrée, a cisaillement fort, la taille
de la phase augmente. Ce phénoméne est peut-étre di aux forts cisaillements, ce
qui favorise le glissement de la phase dispersée dans la matrice. La derniere
partie est dédiée a I'étude des nanocomposites; le noir de carbone est incorporé
avec différentes concentrations dans le mélange PP10/PS90. Cette incorporation
a permis de diminuer le taux de noir de carbone de 20% dans la matrice PS a 4%
dans I'émulsion PP/PS pour atteindre le seuil de percolation. Les résultats de la
thermogravimétrie ont montré que I'ajout des nanoparticules NC dans le mélange
polymére a un impact significatif sur la stabilité des nanocomposites. La stabilité
augmente avec I'augmentation du taux de NC dans le mélange.
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Abstract

This study is focused on the structuring of immiscible polymer blends (binary and
ternary). The effect of incorporation of polypropylene (PP) in polycarbonate (PC)
matrix was investigated. Characterization techniques have shown that the
morphology is strongly influenced by the concentration of the dispersed phase of
the blends. The dynamic modulus and the complex viscosity of the blend modified
the rheological behaviors and obey to the negative NPDB behavior. The
incorporation of low quantities of PP in the PC matrix shows exceptional
rheological properties of the blend. Where blend elasticity is relatively higher than
the two components of the blend. The extrusion temperature is a very important
parameter that influences the formation of co-continuous morphology. The
structuring of polymer blends is a very common method in the field of materials.
The selected blend model to accomplish this study is PP/PS, this choice was
based on the thermal properties of each component, where a large temperature
range between the glass transition temperature of the PS and the melting
temperature of the PP. The technique adopted is a static and dynamic cooling
followed by viewing the blends on two dimensions (2D). The results were
spectacular; the size of the dispersed phase obtained by SEM is inversely
proportional to the shear rate for the two cases (static and dynamic cooling). An
anomaly is recorded where high shear, the size of the phase increases. This
phenomenon may be due to high shear, which facilitates the slippage of the
dispersed phase in the matrix. The last part is dedicated to the study of the effect
of carbon black (CB) nanoparticle on the emulsion polymer blend PP10/PS90.
This incorporation reduces the amount of carbon black by 20wt% in the PS matrix
to 4wt% in the PP/PS emulsion to reach the percolation threshold. The result of
thermogravimetry showed that the addition of CB nanoparticles in the polymer
blend has a significant impact on the stability of nanocomposites. The stability of
the blend increases with the increase in the CB.
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Symboles et abréviations

EPDM Ethylene-propyléne-diéne monomere

EPR Elastomere éthyléne-propylene

LCP Polymere cristal liquide

LDPE Polyéthylene a basse densité

LLDPE Polyéthylene a basse densité linéaire

PA Polyamide

PC Polycarbonate

PDB Positive Deviation Behavior

PP Polypropylene

iPP Isotactique polypropyléne

PET Polyéthyléne téréphtalate

PPE Polypropyléne éthyléene

PS Polystyrene

NC Noir de carbone

Ca Nombre capillaire

Ca* Nombre capillaire réduit

Cagrit Nombre capillaire critique

Ea(To) Energie d’activation apparente de I'écoulement
K Parametre contenant I'effet lubrifiant de I'interface
K” Degré de pénétration de I'échantillon dans le volume poreux
K’ Indice de consistance du fluide

L Epaisseur d’'une couche

N Nombre de motifs par chaine

Ne Nombre de motif entre enchevétrement

PDB Positive Deviation Blend

NDB Negative Deviation Blend

NPDB Negative Positive Deviation Behavior

Ne Nombre de motif entre enchevétrement

L Epaisseur de la couche

Gy Module dynamique complexe du mélange

G Module dynamique complexe de la matrice



G’ Module d’élasticité

G” Module de perte

G* Module dynamique complexe

R Constante des gaz parfaits

Ry Rayon de giration des deux homopolyméres
T Température absolue

Tc Température de cristallisation

Tt Température de fusion

Tyi Température de transition vitreuse du polymeére i
T ref Température de référence

THF Tétrahydrofurane

TTS Time Température superposition

Vace Volume accessible

Ve Volume d’élution d’'une macromolécule

Vi Volume interstitiel

Vp Volume poreux

V, Volume de référence

V, Volume molaire du constituant 1

Wi Taux massique du polymere (i).

Wy Fréquence de cisaillement

est en fonction de n,., N, N, {, a;, b,ng4,n;, de rayon des gouttelettes R et du

z taux d’enchevétrement a l'interface

Z, et Zs définis a par,tir,des volumes molaires V; et V, des constituants 1 et 2 et du
volume de référence V

ai Epaisseur de la couche lubrifiante [75].

ar Facteur de glissement horizontal

br Facteur de glissement vertical

b Longueur du monomere.

dn Diamétre moyen en nombre

dw Diamétre moyen en poids

Ip Indice de polymolécularité

Ip Coefficient de polydispersité

M, Masse molaire moyenne en nombre

M; Masse molaire des i familles d’espéses

M, Masse molaire moyenne en poids

m Indice de pseudoplasticité



m’ Indice d’écoulement limite a fort gradient de vitesse (Carreau-Yasuda)

m; Masse finale de I'échantillon

m; Masse initiale de I'échantillon

le Longueur d’extrapolation de De Gennes
h L’entrefer

" Contrainte de cisaillement

L’angle de cisaillement
L’'angle de déphasage

Q; Fraction volumique du polymere (i)
Vitesse de cisaillement

n* Viscositée complexe

y* La déformation angulaire

Noo Viscosité Newtonienne a gradient de vitesse infini

N Viscosite de linterface

umy, Viscosité du mélange

Napp Viscosité apparente

Na Viscosité de la phase dispersée

Nm Viscosité de la matrice

Nmel Viscosité du mélange

Ny Rapport de viscosité

n Viscosité

A Coefficient de Lin [68]

1 Tefm.ps caractéristiqu'e de la transition entre le régime Newtonien et le
Régime pseudoplastique

Vg Fraction volumique de la phase disperse

Pm Fraction volumique de la matrice

X12 Parametre d’interaction binaire de Flory-Huggins

Xec Taux de cristallinité

AG,, Enthalpie libre du mélange

r Tension interfaciale

AH, L’enthalpie de cristallisation

AHp, Enthalpie du mélange

AH; Enthalpie théorique de fusion du polymere 100% cristallin

AHf Enthalpie de fusion du polymere semi cristallin

ASn, Entropie du mélange



®iet @, Fractions volumiques du constituant 1 et 2

W Fréquence d’oscillation

Paramétre correspondant au rapport des coefficients d’expansion
thermique des deux polymeres au passage de leur transition vitreuse

Facteur de friction

Q N =

Contrainte de cisaillement
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INTRODUCTION GENERALE

La recherche de nouveaux matériaux avec des propriétés spécifiques fait
depuis quelques années l'objet de recherches intenses. En effet, les mélanges
permettent de produire rapidement de nouveaux matériaux aux propriétés trés
spécifiques, plutdt que d’avoir a tatonner pour synthétiser un nouveau polymére
[1-3]. Un mélange de polymeres est composé en général d’au moins deux
homopolymeres ou copolyméres. De part leur structure chimique, les mélanges
sont la plupart du temps immiscibles, c’est-a-dire gu’ils présentent au moins deux
phases distinctes. La morphologie de la phase dispersée est en général le critére
le plus important dans la qualité du produit fini [4-7]. Les morphologies
rencontrées dans les mélanges de polyméres immiscibles sont les morphologies
nodulaires, fibrillaires, lamellaires ou encore co-continues [8-11]. La génération de
'une des morphologies citées est déterminée entre autre par la composition du
mélange. Le choix de la morphologie est dicté par I'application du produit fini.

L'importance de la dépendance morphologie/application a orienté les travaux
de recherches vers I'étude et la caractérisation de I'évolution des morphologies de
la phase dispersée depuis quelques années. Ainsi, des efforts considérables ont
éte réalisés concernant I'étude des relations morphologie/rhéologie des mélanges
de polymeres tant de point de vue théorique qu’expérimental [12-14].

Le comportement viscoélastique des polymeres thermoplastiques conditionne
leur aptitude a la mise en ceuvre. Il est lié d’'une part a la distribution des masses
molaires, a leur topologie et d’autre part a leur microstructure [15].

Le premier chapitre de ce manuscrit présente une revue bibliographique sur les
mélanges de polyméres immiscibles. La nomenclature acquise dans ce domaine
ainsi que les définitions nécessaires sont présentées pour faciliter la bonne lecture
et la compréhension du manuscrit. La structuration des mélanges est l'un des
problemes qui suscite une attention particuliéere dans le domaine de la recherche
et développement (R&D) [16-17].

La rhéologie est I'une des plus puissantes techniques utilisée dans le domaine
de la caractérisation des mélanges de polymeéres immiscibles, pour cette raison on
a consacré la majeure partie de ce chapitre a la détection des difféerents

phénomenes en utilisant cette technique.



Le phénomene de la coalescence et de rupture dans les mélanges des
polymeres immiscibles a été abordé pour mettre en évidence, I'impact de ce
dernier sur le développement de la morphologie des mélanges de polymeres
immiscibles pendant I'extrusion. La morphologie générée est le parametre
essentiel qui gouverne les propriétés finales du matériau.

Le deuxieme chapitre englobe I'ensemble des méthodes de mise en ceuvre
ainsi que la description des techniques de caractérisation des meélanges de
polymeéres. La rhéologie a suscité la plus grande importance, et cela est di a la
multitude d’informations que peut nous procurer cette technique. L’'ensemble de
matériels utilisés est décrit avec plus de détails (SEC, DSC, ATG, Rhéometre). La
spécificité de la préparation de chaque mélange nous a amené a donner un bref
apercu sur la partie expérimentale du mélange étudié au début de chaque
chapitre.

La partie expérimentale est dédiée entierement a la présentation des résultats
expérimentaux dans trois systemes modéles choisis. Cette partie est divisée en
trois chapitres:

Le troisieme chapitre est consacré a I'étude d’'un systéme binaire classique de
polyméres, constitué d'un polymeéere amorphe le polycarbonate (PC), et d'un
polymére semi-cristallin, le polypropyléne (PP). Si on se réfere a la bibliographie,
ce couple de polyméres a été largement étudié [18-20], mais les résultats ne se
concordent pas tous. Le polycarbonate, ces derniéres années est de plus en plus
utilisé dans I'industrie : haute technologie, militaire et automobile. Le mélange du
polycarbonate avec le polypropylene minimise les défauts que présente le
polycarbonate. D’apres les travaux d’Utracki [3], ce mélange n’est pas encore mis
sur le marché international. Aprés une breve présentation des propriétés
thermiques et rhéologiques des deux polymeres, [linterrelation entre le
développement de la morphologie et le comportement rhéologique des mélanges
de polymeéres (PP/PC) a été étudiée, pour une large gamme de composition du
mélange. Les différents mélanges ont été préparés par une mini-extrudeuse bi-vis
en contra-rotation. L'influence de la composition du mélange sur les propriétés
thermiques et rhéologiques du matériau a été étudiée. L’influence du taux de
cisaillement sur les propriétés rhéologiques a réevélé que le taux de cisaillement
est un parametre dominant a mettre en évidence dans la préparation des

mélanges de polymeéres.



Le quatriéme chapitre résume les résultats de la micro-structuration des
mélanges de polymeres binaires. Le mélange modeéle est constitué d’'un polymére
amorphe polystyréne (PS) comme matrice et un polymere semi-cristallin, le
polypropylene (PP) constituant la phase dispersée. Le choix de ce couple
polymére est basé sur les propriétés thermiques de chaque constituant, dont la
température de transition vitreuse (Tg) du PS et la température de fusion (Ty,) du
PP. La stratégie adoptée est de figer la morphologie de la phase dispersée avant
la solidification de la matrice. Les techniques d’investigation sont la microscopie
électronique & balayage en 2D et la rhéologie en phase fondue, cela peut nous
donner la possibilité de confronter les résultats des deux techniques. Le
refroidissement dynamique est la méthode utilisée avec des taux de cisaillement
croissants et qui permet de générer des formes anisotropiques et une phase
dispersée orientée avec différentes tailles. La comparaison entre les deux
méthodes de refroidissement statique et dynamique a été réalisée pour mettre en
valeur notre technique de préparation de mélanges. Le choix de la composition du
mélange type est basé sur la minimisation de la coalescence, afin de générer une
morphologie la plus fine possible. Donc le mélange choisi est le PP10/PS90. La
phase dispersée est constituée par trois grades de PP, dont le rapport de viscosité

(n, = ;’—d) est supérieur, égal ou inférieur a l'unité.
m

Le cinquieme chapitre a pour objectif de contribuer a la compréhension des
phénomenes régissant les  comportements  physico-chimiques  des
nanocomposites a base de noir de carbone. Le noir de carbone (NC) est utilisé
dans le domaine de pneumatiques pour augmenter la résistance a I'abrasion et au
déchirement, limiter I'échauffement interne et améliorer l'adhésion entre les
renforts métalliques des pneus et les polyméres. Pour optimiser les propriétés
renforcantes du NC, il est tres intéressant d’obtenir une dispersion fine et
homogéne dans le mélange.

La dispersion du NC dans une émulsion formée par le PS comme matrice et
une phase dispersée formée par le PP est la formule adéquate pour I'étude de
linfluence du taux de NC sur les propriétés physico-chimiques des
nanocomposites. L’influence du taux de NC sur la morphologie, la rhéologie ainsi

que sur la stabilité des nanocomposites ont été discuté dans cette partie.



La conclusion générale résume l'ensemble des résultats expérimentaux et
I'analyse qui en est faite des différents systémes dans le domaine des matériaux
polymeéres.

Certains résultats présentés ont été publiés et dautres le seront
prochainement. Ainsi toutes les parties peuvent étre lues indépendamment les

unes des autres. Cela peut donc entrainer dans le texte quelques duplications.



CHAPITRE 1
RECHERCHE BIBLIOGRAPHIQUE

1.1. Introduction

Le but de ce chapitre est de passer en revue les travaux de recherche qui
ont un lien direct avec les mélanges de polymeres immiscibles, des dispersions
jusqu’au mélange co-continu. La morphologie de la phase dispersée est le
parametre clef qui gouverne l'ensemble des propriétés du matériau fini. La
morphologie des mélanges de polymeéres est liée directement a la concentration
de la phase dispersée dans la matrice. Différents phénomenes liés a la dynamique
de gouttelette, comme la déformation, la rupture, les comportements dépendant
du temps, la coalescence et les modeéeles d’analyse de microstructure, sont
brievement décrits pour les systemes newtoniens.
Une partie de cette étude est consacrée essentiellement a la recherche théorique
et expérimentale a entreprendre dans les systéemes viscoélastiques, dans les
guels I'un ou l'autre ou les deux des constituants sont non-newtoniens.

La derniere partie du chapitre passe en revue les avanceées réalisées dans le
domaine des nanocomposites. Il faut noter que le renforcement d’une matrice
polymére par une phase solide est un champ tres actif dans plusieurs domaines

(aérospatiale, transport, nouvelles technologies et automobile) [21-22].

1.2. Les mélanges de polymeéres

Dans le contexte de cette étude, il est nécessaire de clarifier la terminologie
utilisée dans le champ des mélanges de polymeres. La nomenclature adoptée par
Utracki [23, 24] montre l'indépendance des termes courants définis. Depuis
longtemps, la science des matériaux tente de mettre au point de nouveaux
produits pour répondre aux besoins du développement technologique. Au lieu et
place des procédeés de synthése classiques, lourds et parfois lents a engager, les
industriels s’orientent actuellement plus facilement vers la technologie de mélange
en phase fondue de matériaux aux propriétés connues. Le procédé est facile a
mettre en ceuvre, rapide et réactif face aux attentes des marchés. Cependant
obtenir les propriétés souhaitées requiert une bonne connaissance des

phénomenes de mélangeage et des morphologies (gouttelettes/matrice, fibres,



lamelles ou morphologie co-continue) engendrées dans les outils de
transformations. Ces derniéres découlent du caractére incompatible des
polymeéres et peuvent dépendre de plusieurs facteurs tels que les parametres de
transformation (temps de mélange, température, cisaillement) ou la nature des
polymeres (tension interfaciale, viscosité, élasticité). Les propriétés du matériau
final sont définies par ces morphologies. Par exemple, la résistance a I'impact d’'un
matériau est amplifiée par la présence de gouttelettes d’élastomére dispersées.
De son coté, la morphologie co-continue est souvent recherchée pour modifier les
propriétés de transport d'un polymére. L’ajustement de propriétés par cette
technique de mélange est depuis plusieurs années un réel centre d’intérét pour les
eéquipes de recherches industrielles et universitaires. La complexité de I'obtention
de la morphologie souhaitée rend difficile sa mise en ceuvre [25].

Le mélange de polymére est constitué par au moins deux substances de
macromolécules, polymeres ou copolymeéres. La majorité des mélanges de
polymeéres existant sont immiscible, pour remédier a cet inconvénient plusieurs

recherches ont été réalisées dans ce sens [23, 26)].

1.2.1. Classification des mélanges de polymeéres

D’aprés Utracki [26], deux polymeres ou plus peuvent étre mélangés ensemble
pour former une multitude de variétés de morphologies aléatoires ou structurées,
cela pour obtenir des produits qui offrent de potentielles combinaisons des
caractéristiques. Le schéma présenté dans la figure 1.1 montre la relation

générale des mélanges de polymeres et de copolymeres.

POLYMERES COPOLYMERES
\ | j’
¥ Mélange de polyméres '
Miscibilité
Immiscibles
Homogenes Hétérogenes

Figure 1.1. Interrelations dans la nomenclature des mélanges de polymeres [26]



Les propriétés des mélanges de polymeéeres dépendent fortement de la
miscibilité entre les constituants. Pour un mélange de polyméres miscibles, les
propriétés du meélange résultant sont situées entre ceux des composants du
mélange. Dans ce cas, ces mélanges suivent un comportement d’additivité des
propriétés [27]. Dans le cas contraire, les propriétés du mélange peuvent se
comporter en déviation positive ou négative par rapport a la loi d’additivité comme

le montre la figure 1.2.

Comportement synergétique

rtement additivité

Propriété

Comportement non synergétique

Composition du mélange

Figure 1.2. Différents comportements de mélanges de polyméres

1.2.1.1. Mélange miscible

Le mélange de polymeres se comporte comme un systeme monophasé a
I'échelle moléculaire. Son comportement est celui d’un homopolymeére. Ses
propriétés varient avec la composition suivant une loi de mélange simple. Les
constituants du mélange peuvent étre des polyméeres homologues, généralement
avec des distributions en masses molaires étroites, ou bien de nature différente
(exemple : PPE/PS).

1.2.1.2. Mélange immiscible

C'est un mélange mécanique de deux polymeres immiscibles, dont les
propriétés dépendent de la technique et des parametres de transformation. Le
contrdle de la morphologie est alors délicat et conditionne les propriétés du

mélange (exemple : PE/PABG).



1.2.1.3. Mélange compatible

C’est un terme essentiellement utilitaire, qualifiant des alliages intéressants
economiquement, homogene a I'ceil nu, avec amélioration sensible d’une propriété
physique. Il s’agit d’'un mélange immiscible avec modification des propriétés

interfaciales ou/et de la morphologie.

1.2.2. Les avantages des mélanges de polymeres

Les avantages des mélanges ont été résumes par Utracki [26] :
» produire des matériaux avec les propriétés desirés a faible codt,
» extension des performances des résines d’ingénierie,
« amélioration des propriétés spécifiques :résistance au choc ou la
résistance au solvant,
» offrir aux industriels et aux pouvoirs publics une voie facile pour le
recyclage des déchets plastiques.
Le mélangeage est aussi bénéfique pour les industriels pendant la préparation des
polyméres, il permet ainsi :
» amélioration de la procéssabilité et la production d’'un matériau uniforme,
» préparation rapide des formulations,
» flexibilité des installations de mise en ceuvre et large production,
* réduction des grades de différents polymeres,

* recyclage inhérent.

1.2.3. Thermodynamique des mélanges de polymeres

Les espéeces chimiques en général, et les especes polymeres en particulier,
sont le plus souvent non-miscibles « spontanément ». D’aprés le second principe
de la thermodynamique I'état de miscibilité de tout mélange est gouverné par

I'enthalpie libre de mélange AGn, qui S’exprime par :

AGry = AHyy = TAS ) wev vee vee eee eee eee ees e s oo e vee e see eee eee see eee een e won mee eee ameemnen (L= 1)

Ou AHp, et AS,, sont respectivement I'enthalpie et I'entropie du mélange.

La condition nécessaire, mais non suffisante, pour qu’un mélange soit miscible
est que AGy, soit négative. A l'inverse, le mélange se sépare en deux phases des

lorsque AG, est positive.



L’approche thermodynamique la plus largement utilisée pour exprimer AG, est la
théorie de réseau de Flory-Huggins [28] selon I'enthalpie libre AG,, par site.

Dans le cas d'un mélange binaire de constituants isomoléculaires, elle est

donnée par :
AG, ¢ ¢
R_;_'n - Z_;L. lnd)l + Z_j. lnd)z + XlZ(T)' ¢)1. ¢)2 Maw wEa wes mes e was sws s wes was sws e wem s s (1 - 2)

Ou R est la constante des gaz parfaits, T est la température absolue, @, et @,
sont les fractions volumiques des constituants 1 et 2.
Z; et Z, sont définis a partir des volumes molaires V; et V, des constituants 1 et

2 et du volume de référence V; et ils sont donnés par :
Vi

V2
= VR et Zz = —

YA =

X12 . est un paramétre d’interaction binaire.

L'ensemble des études menées sur la miscibilité des mélanges de polyméres
va permettre de classer le systéme considéré dans l'une des trois catégories
suivantes:

« Les mélanges de polyméres sont immiscibles , quelque soient leurs

proportions relatives et la température considérée ;

» Les mélanges de polymere sont miscibles en toutes proportions sur tout le

domaine de température ou ils stabilisent,

 Les mélanges de polymére sont partiellement miscibles : selon les

conditions (température, composition), I'état thermodynamiquement stable

correspond soit a l'existence d'une de deux phases distinctes, dont

chacune est enrichie en I'un des deux constituants.

L'état de miscibilité dans les mélanges de polymeres a I'état fondu a été étudié
en se basant sur la température de transition vitreuse des deux polymeres formant
le mélange. On parle donc de miscibilité totale dans le mélange obtenu si le
matériau obtenu ne présente qu’une seule température de transition vitreuse
comprise entre celle des deux homopolymeéres (a condition que I'écart entre les

deux Ty ne dépasse pas 10 a 15°C). On va présenter les lois qui prévoient la
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miscibilité en suivant I'évolution de la température de transition vitreuse du
mélange en fonction de la fraction (massique ou volumique) de chaque
constituant :

* Laloide Fox[29]:

AL (1-3)
Ty = Ty Ty v v
Avec Ty : température de transition vitreuse du polymere i, et W; le taux

massique du polymere (i).

* Laloides mélanges:

C’est une simple moyenne pondérée par les fractions volumiqueg,, ¢,.

* Laloi de Gordon-Taylor [30] :

T, Wy + kT,,W,
g Wi + kW, ( )

k . est un parametre correspondant au rapport des coefficients d’expansion

thermique des deux polymeres au passage de leur transition vitreuse.

* La loi de Kwei [31] est une extension de la loi de Gordon-Taylor faisant

intervenir un terme (gq) qui quantifie les interactions entre les deux

polyméres.
T, Wy + kT, W,
T, =-2 9 AR AR ¢ B

1.2.4. Facteurs de miscibilité et d'immiscibilité

La miscibilité et I'mmiscibilité des mélanges de polymeres dépendent de

plusieurs facteurs, Utracki [26] les a résumées en :

* Polarité
Les polymeres avec une structure semblable et une polarité semblable se

repoussent de moins en moins, tandis que se plient probablement pour former des



11

mélanges miscibles [32]. La divergence de polarité produit généralement

limmiscibilité.

 Masse moléculaire

Normalement, le faible poids moléculaire permet une plus grande dispersion
aléatoire sur le mélange et donc un plus grand gain d’entropie, qui favorise la
miscibilité [33]. Les polyméres avec des poids moléculaires semblables sont plus
miscibles, tandis que les polyméres avec différents poids moléculaires peuvent

étre non-miscibles, méme s’ils ont tous les deux la méme composition.

« Rapport de composition

Deux polymeres se comportent comme immiscibles, a des quantités élevées de
I'un des deux polymeres. Cependant, il est possible qu’a faible quantité de I'un des
deux polyméres puissent étre soluble dans la matrice. Comme il a été donné par
les lois conventionnelles. Cette considération est tres importante dans la

compatibilité naturelle [34].

» Cristallisation

Dans les mélanges de polymeéres, lorsque l'un des polyméres est un semi
cristallin, cela ajoute une autre phase dans le systéme a prendre en considération.
Lorsque I'ensemble des polymeres formant le mélange se cristallisent, cela donne
toujours naissance a des formes de phases séparées. Il est tout a fait rare pour

que les deux polymeres co-cristallisent dans une seule phase cristalline.

1.3. Evolution de la morphologie pendant I'écoulement

Les morphologies possibles pour les mélanges de polyméres sont trés
nombreuses, leur description consiste en une définition de la spatiale des
constituants de la distribution des tailles et facteurs de forme
(longueur/épaisseur), de leur composition (phases) et de la nature de linterface.
Dans le cas des polyméres immiscibles, le mélangeage entraine en général la
formation d’une morphologie a deux phases qui va gouverner les propriétés
finales du matériau [35]. Les morphologies types souvent rencontrées dans ce
genre de mélanges, sont des structures nodulaires, fibrillaires ou co-continuité des

deux phases (Figure 1.3). Les différentes morphologies obtenues peuvent avoir
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des applications ciblées, par exemple: les structures nodulaires auront
principalement des propriétés de résistance aux chocs exacerbées, alors que les
structures co-continues seront plutét utilisées pour des propriétés de conduction
(une des phases est alors chargée d’'un composant conducteur percolant).

En régime permanant, il a été démontré expérimentalement que la morphologie
d’'un mélange est atteinte aprés quelques minutes d’extrusion et par la suite elle
n'est plus modifiée dans le temps [34-35]. La morphologie atteinte correspond a
un équilibre entre la rupture et coalescence des particules de la phase dispersée.
En réalité, un certain nombre de parameétres doit étre pris en compte tels que le
rapport de viscosité, le rapport d’élasticité qui sont eux-mémes gouverneés le
temps d’extrusion, l'intensité d’extrusion (rotation de vis) reliee au gradient de
cisaillement, de la composition du mélange (fraction massique ou volumique) et de
la température.

L'importance de la dépendance morphologie/application a orienté les travaux
de recherche vers I'étude et la caractérisation de I'évolution de ces morphologies.

Depuis quelques années, des efforts considérables ont été réalisés concernant
I'étude des relations morphologie/rhéologie des mélanges de polymeres tant de
point de vue théorique qu’expérimental.

Le mélange de polymeres immiscibles génere différentes morphologies dont les
tailles et les formes dépendent directement de I'histoire de mise en ceuvre et de la
nature des matériaux de base. Dans le cas d’'un mélange de deux phases, les
morphologies résultantes sont : une dispersion de gouttelette dans une matrice et
ou fibrillaire, lamellaire ou co-continue (Figure 1.3). Durant le processus de
mélangeage, quatre phénomenes principaux peuvent se produire : déformation,

rupture, coalescence et orientation.

o
L
-"-..--
{a) (d) (e)

Figure 1.3. Morphologies générées: spheres de A dans la matrice B, (b) cylindres
de A dans la matrice B, (c) alternance des lamelles A et B, (d) cylindres de B dans

la matrice A, (e) sphéres de B dans la matrice A [37]
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Le mélange matrice-gouttelette a recu beaucoup d’attention et cela est di & son
utilité industrielle. Lors de I'écoulement, la gouttelette commence a se déformer,
puis s’oriente suivie de rupture. Si les effets inertiels, I'élasticité du fluide et les
réactions interfaciales sont négligeables, la réponse de la gouttelette peut étre
déterminée a travers la nature de I'écoulement et les deux parameétres
adimensionnels :

Le rapport de viscosité :

Na
T
Le nombre capillaire :
' R
Ca = V"r’” RPN ¢ [ )

Ou y est la vitesse de déformation, n,, est la viscosité de la matrice, n, est la

viscosité de la phase dispersée et I, la tension interfaciale,

Le nombre capillaire est le rapport des forces visqueuses qui tend a déformer la
phase dispersée, par rapport aux forces interfaciales est qui tend a relaxer la
morphologie. Cela peut se concrétiser suivant trois mécanismes : rétraction des
gouttelettes non sphérique vers une forme sphérique, la rupture successive de la
gouttelette en petites gouttelettes suivie de la coalescence de ces dernieres en
formant une plus grande. Il est possible que méme apres cessation de
I’écoulement, la morphologie change par I'action de la tension interfaciale.

1.3.1. Stabilité de la morphologie pendant I'écoulement

1.3.1.1. La rupture de la gouttelette dans une matrice

Deux mécanismes de base sont en grande partie responsables de dispersion
d’'un liquide dans un autre: la rupture par dédoublement de la gouttelette
« stationnaire » et la désagrégation d’'un filament déformé en une série de
gouttelettes fines, ce mécanisme est connu en tant qu’instabilité capillaire souvent
observée dans des conditions transitoire de cisaillement ou aprés cessation
d’écoulement. Comme nous avons mentionné dans le paragraphe précédent,
lorsque le nombre capillaire dépasse une valeur critique, Caci, les forces

visqueuses dépassent les forces interfaciales, de ce fait la gouttelette devient
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instable puis la rupture commence. D’apres Taylor I'expression de la valeur
critique est donnée par :

c — 05 16n, + 16 1-9

De Bruijn [38] a tracé les données expérimentales de Grace [39] et il a obtenu
I'équation suivante :

0.115
logn, —log4.08"

log Caiy = —0.506 — 0.0994 logn, + 0.124 (logn,)? — .(1-10)

1.3.1.2. Evolution de la coalescence dans un mélange de polymeres

Lors du mélangeage et de I'écoulement de fluides (émulsion, mélange de
polymeres), 'hydrodynamique donne naissance a une morphologie complexe, liée
a la simultanéité des phénomeénes de coalescence et de rupture de gouttelettes.
Ces deux phénomenes ont été l'objet de plusieurs études [40-41]. Ainsi, la
coalescence est un mécanisme en trois phases comprenant le drainage du fluide
interstitiel liée a I'évolution de la distance h(t) comme le montre la figure 1.4, suivie
d’'une rencontre des deux gouttelettes ce qui donne lieu a la formation d’'un fin
pont de fluide et se termine par la phase de coalescence ou fusion de ces mémes
gouttelettes.

L’amplitude de déformation augmente avec 'augmentation du nombre capillaire

(Ca) et la rupture de la gouttelette ne se produit que lorsqu’on dépasse Cagit [39].

sens de I'écoulement h(t}
—— W
O "l’
=0 0

rapprochement drainage de la matrice rupture de l'inteface et fusion

Figure 1.4. Etapes principales du phénoméne de coalescence.

Le processus de coalescence entre deux gouttelettes peut étre divisé en quatre
étapes [42, 43] :
» rapprochement de deux gouttelettes ;

» déformation des gouttelettes sous I'effet des forces de cisaillement ;
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* rupture de film de matrice entre deux gouttelettes ;

e coalescence de deux gouttelettes ;

Les études théoriques et expérimentales de la coalescence dans les mélanges
de polymeéres se placent dans les conditions voisines de celles supportées par les
matériaux apres leur préparation, de sorte a prévoir I'évolution de la morphologie
lors des étapes de transformation et de mise en forme. Deux types de conditions
modeles sont utilisés :

» coalescence en régime statique : le matériau est soumis a un recuit en

I'absence de contrainte extérieure.
» coalescence en régime dynamique : le mélange est remis en ceuvre dans

les conditions de cisaillement controlées.

1.3.2. Facteurs influencant I'évolution de la morphologie des mélanges de

polymeres
Sundararaj et al. [44] ont développé une carte des différents mécanismes de

formation des feuillets ou cylindres en fonction du nombre de Deborah, du rapport
de la premiere différence de la contrainte normale de la matrice par rapport a la

contrainte de recouvrance de la phase dispersée (gouttelette).

1.3.2.1. Rapport de viscosité

Wu [45] a démontré expérimentalement que le diametre final de la phase
dispersée d’'un mélange immiscible PA75/élastomére éthylene-propylénel5 suit

une loi de la forme :

r +0.84
m m

Si: ;’—d > 1, 'exposant prend le signe (+),

I : la tension interfaciale,

y . vitesse de cisaillement,

Cette équation prévoit une taille minimale de particules de la phase dispersée
pour un rapport de viscosité égale a 1. Sundararaj et al. [44] ont confirmé ce
résultat, en variant le rapport de viscosité dans un mélange PS/PP. Pour les deux
rapports de viscosités étudiés (1,1 et 8,6), le diamétre des particules augmente
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avec l'augmentation de la concentration en PS. En revanche, la taille des
particules obtenue est plus faible pour un rapport de viscosité égal a 1,1.

Favis et Chalifoux [19] ont étudié l'effet du rapport de viscosité et de la
composition du mélange PP/PC. Les auteurs ont conclu que la taille de la phase
dispersée est reliée directement au rapport de viscosité. En se basant sur leurs
observations, dans la gamme ou n,, > 1 et indépendamment de la composition, la
taille de la phase dispersée augmente en monotonie avec le rapport de viscosité.
En outre contrairement aux dispersions Newtonien, il est possible de déformer une
phase viscoélastique avec un rapport de viscosité égale a 17. Pour de faible
rapport de viscosité n,. < 1, une dépendance de la composition est observée, pour
de faible composition de la phase dispersée, la taille de phase dispersée est
minimale a un rapport de viscosité égale a 0,15. Au dessous de cette valeur, la
taille reste constante. D’autre part pour une composition Iégérement plus élevée,
la taille minimale de la phase dispersée est observée a un rapport de viscosité de
0.2 4 0.3. Au dela de ces valeurs, la taille des particules tend a augmenter avec le
rapport de viscosité.

Karger-Kocsis et al. [46] ont étudié l'effet du rapport de viscosité sur la
dispersion de 'EPDM dans la matrice PP. Leurs résultats conduits aux mémes
résultats de Favis et al. [19], d’ou la taille moyenne de 'TEPDM augmente avec le
rapport de viscosité. Yi et al. [47] ont étudié l'influence du rapport de viscosité,
pour quatre mélanges PET/iPP. lls ont remarqué qu’a faible rapport de viscosité,
la morphologie est formée de petites particules uniformes, ce qui conduit a une
meilleure distribution des tailles des micro-fibrillaires aprés une élongation a

chaud.

1.3.2.2. Tension interfaciale

Wu [45] a montré que la taille de la phase dispersée des mélanges EPR/PA et
EPR/PET dépend de la tension interfaciale. D’apres cette étude la taille de la
phase dispersée (EPR) est tres faible pour de faibles tensions interfaciales avec
un rapport de viscosité égale a l'unité.

Willemse et al. [48-49] ont étudié l'effet de la tension interfaciale dans
l'intervalle de la co-continuité. Ces auteurs ont choisi différents mélanges de

polymeres avec différentes tensions interfaciales et méme rapport de viscosité.
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D’apreés les résultats, les auteurs ont montré que la largeur de l'intervalle de co-
continuité est directement liée a la tension interfaciale. Dans les systéemes avec
une tension interfaciale relativement plus élevée, I'apparition de la percolation est
apparue plus a la composition, et la gamme de co-continuité était legerement plus
étroite. En outre, la morphologie est moins stable et la taille de la phase dispersée
est plus grande par rapport aux systemes a faible tension interfaciale. Les
comportements observés sont similaires pour les grands et faibles rapports de
viscosité. Des résultats similaires sont reportés par Li et al. [50], ces auteurs ont
proposé différents mécanismes pour le développement de la co-continuité dans
les mélanges de polymeres immiscibles : la coalescence filament-filament pour
des systemes a tension interfaciale faible, tandis que la coalescence gouttelette-
gouttelette pour les systemes a haute tension interfaciale. Par conséquent, le
décalage dans I'apparition de deux phases continues est non seulement associé
aux propriétés rhéologiques des constituants, mais aussi a la mobilité de
I'interface et la possibilité de coalescence (percolation de la phase dispersée). La
structure co-continue peut étre affectée par le recuit [51-52]. Ce phénoméne est
tres fréquent dans les mélanges a tension interfaciale élevée tels que le mélange
EPDM/PP.

1.3.2.3. Temps de mélangeage

L’effet du temps de mélangeage sur I'évolution de la morphologie a été étudié
par différents auteurs [46, 53-56]. Bu et He [55] ont étudié le mélange PA/PES a
faible rapport de viscosité (0.03) et le mélange PBT/PS avec un rapport de
viscosité égal a l'unité. Les auteurs ont remarqué que la morphologie des
mélanges n'est pas affectée seulement par la composition et le rapport de
viscosité mais aussi par le temps de mélangeage ou de résidence. En se basant
sur ces résultats, l'effet du rapport de viscosité devient négligeable devant le
temps de mélangeage (extrusion) et la morphologie avec un temps large affecté

principalement par la composition du mélange (Figure 1.5).
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Figure 1.5. Diagramme de I'évolution de la morphologie d’'un mélange A/B

en fonction de la composition, rapport de viscosité et temps de mélangeage
(a):n, = 0.03, (b):n, = 1[55]

Par contre, dans la derniére phase de mélangeage, la morphologie de la phase
dispersée, a faible viscosité et faible rapport de viscosité du mélange, passe de la
morphologie nodulaire a fibrillaire puis devient éventuellement co-continuée a une
composition relativement faible (Figure 1.5-b). En d’autres termes, a viscosité
élevée des phases dans le méme mélange, la morphologie évolue directement
d’'une phase nodulaire dispersée vers une co-continuité a des compositions
élevées des meélanges (Figure 1.5-a). Pour les mélanges avec un rapport de
viscosité égale a l'unité, la phase dispersée forme une phase dispersée nodulaire
dans les deux extrémités, et une phase co-continuée dans les compositions
intermédiaires comme le montre la figure 1.5-b.

Favis et al. [53] ont démontré que la déformation principale et le processus de
rupture (désintégration) des filaments a eu lieu dans les deux premiéres minutes
qui suivent le début du mélangeage. Sundararaj et al. [54] ont observé le méme
phénomene pour des mélanges de polymeéres préparés par une extrudeuse bi-vis,

d’'ou le changement major de la morphologie se fait dans la premiere minute du
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mélangeage. Il est a noter que les mélanges étudiés par Favis et Sundararaj ont
un rapport de viscosité élevé. La morphologie de la phase dispersée a viscosité
élevée n’'est pas sensible au temps de meélangeage. Dans des conditions
similaires, il est reporté dans un mélange élastomére/thermoplastique (EPDM/PP),

gue la morphologie n’est pas affecté par le temps de mélangeage [46].

1.3.2.4. Conditions de mélangeage

Le taux de cisaillement est un parametre important dans I'évolution de la
morphologie des mélanges de polymeéres. Cependant, en dépit de I'effet prévu
d’augmenter le taux de cisaillement ou la vitesse de rotation des vis afin de réduire
la taille de la phase dispersée en créant une morphologie plus fine, il semble que
cela ne joue pas un réle significatif. En travaillant sur un mélange PP/PC avec des
rapports de viscosité faible et élevé, Favis et al. [53] ont démontré que
'augmentation de vitesse de rotation des vis n’a aucune influence sur I'évolution
de la morphologie des mélanges a faible rapport de viscosité ; par contre, pour les
mélanges de rapport de viscosité éleve, la morphologie est léegerement affecté par
la vitesse de rotation des vis. Ghodgaonkar et al. [57] ont utilisé une équation qui
tient compte des propriétés visqueuses et élastiques des deux constituants et cela
afin d’illustrer I'effet du taux de cisaillement sur I'évolution de la morphologie.
Parmi I'ensemble des mélanges étudiés par Ghodgaonkar et al. [57], un seul
mélange (a faible rapport de viscosité) qui a été affecté par le taux de cisaillement
d’'ou une taille minimale de la phase dispersée est observé a un taux de
cisaillement intermédiaire.

Favis et Therrien [18] ont rapporté que la variation des conditions de
mélangeage dans I'extrudeuse bi-vis modifie la morphologie des mélanges
immiscibles polycarbonate/polypropyléne. L'un des résultats montre que la
morphologie des échantillons extrudés dépend fortement de la localisation sur la
section mise en examen et de la composition du mélange. Les auteurs ont estimé
que ceci montre 'effet du taux de cisaillement sur la morphologie résultante. De ce
fait, le réle de la filiere de sortie dans la détermination de la morphologie est tres
dominant par rapport aux autres parametres de processus, comme la vitesse de
rotation des vis et le débit volumique. La région de l'inversion de phase s’est
développée entre 55 et 65% en poids du polycarbonate. De plus, I'immiscibilité

entre les deux phases est tres apparente a 60% en masse de PC. Aux alentours
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de l'inversion de phases, différentes structures morphologiques ont été observées
(gouttelettes, ellipsoides et filaments). Des vides ont été observés aux alentours
des gouttelettes de PP dispersée dans la matrice PC. Un intérét particulier est
porté sur cette étude, car le taux de coalescence est tres répandu a 250°C pour

des mélanges PP/PC.

1.3.2.5. Procédé de mise en ceuvre

Concernant l'effet du matériel de mise en ceuvre (meélangeur interne,
extrudeuse bi-vis) sur le développement de la morphologie, Sundararaj et al. [54],
Thomas et Groeninckx [58] ont rapporté que I'évolution de la morphologie et la
morphologie finale aux mémes conditions sont identiques dans les deux dispositifs

de mélangeage.

1.3.2.6. Effet de la composition

L’effet du taux de la phase dispersée sur la morphologie du mélange PP/PC
préparé par meélange interne a été étudié par Favis et Chalifoux [19]. Il a été
observé que la taille de la phase dispersée évolue en fonction de la composition
et, se comporte asymptotiguement aux environs de la région de l'inversion de
phase. La taille de la phase dispersée augmente avec I'augmentation de la phase
minoritaire. L’augmentation de la taille est tres affectée au environ d’'un rapport de
composition égal a 1.

En résumé, l'effet des différents parameétres sur I'évolution de la morphologie
des mélanges de polymeres immiscibles a été brievement décrit. 1l est a
mentionner que limportance du contréle de la morphologie d’un mélange de
polymére immiscible n’est pas seulement limitée aux propriétés physiques et

mécaniques possibles obtenues par une morphologie bien congue.

1.4. Rhéologie des mélanges de polymeéres immiscibles

La rhéologie est toujours considérée comme le moyen le plus efficace pour la
détermination de I'évolution de la morphologie. Généralement, différents facteurs
comme : la composition, les propriétés intrinséques des constituants de
polymeéres, les propriétés interfaciales, la morphologie des mélanges et
eventuellement la présence des différents additifs affectent la réponse rhéologique

des matériaux polymeres.
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Selon la littérature, la réponse viscoélastigue des mélanges de polymeres
immiscibles soumis a un écoulement oscillant de cisaillement a faible amplitude
dépend considérablement de la déformation interfaciale [59]. Un des dispositifs
fondamentaux observés a basses fréquences est le perfectionnement de la
réponse élastique des mélanges a travers I'énergie mécanique emmagasinée due
a la déformation de l'interface [60]. Pour les mélanges de polyméres avec une
morphologie gouttelette/matrice, c'est-a-dire a faible composition de phase
dispersée, I'amélioration mentionnée des propriétés élastigues est due
principalement a la relaxation des gouttelettes déformées vers la forme sphérique
et qui se présente généralement sous forme d’'un épaulement sur la courbe (G’)
[60-61]. La fréquence critique marquée par I'apparition de cet épaulement dépend
de la taille de la phase dispersée et donc, de sa déformabilité et des temps de
relaxation correspondants. Le décalage de I'épaulement vers les basses
fréequences signifie (temps de relaxation long) ce qui fait que la taille de la
gouttelette de la phase dispersée est augmentée [61]. Cependant, si le temps de
relaxation de la matrice et de la phase dispersée est long par rapport a la
relaxation des gouttelettes, I'épaulement sur la courbe du module élastique (G’)
s’élimine [59].

Si la concentration de la phase dispersée des meélanges de polymeres
immiscibles augmente, la coalescence de la phase dispersée commence puis
forme une structure percolante. Par contre, la réponse viscoélastique des
mélanges commence a dévier par rapport a la réponse typique des systemes
gouttelette/matrice. Avant la percolation compléte de la phase dispersée et la
formation de morphologie co-continue, la surface interfaciale spécifique et le
module élastique a basse fréquence augmentent avec la composition du mélange
[62].

Pendant ce temps, I'épaulement sur la courbe du module élastique (G’) devient
moins visible et 'exposant de loi de puissance de (G’) c'est-a-dire G'~w”* diminue
entrainant la diminution du module de conservation tandis que I'exposant du
module de perte (G”) reste relativement constant [63]. Dans les mélanges de
polyméres concentrés, aprés la percolation totale de la phase dispersée et la
formation de la morphologie co-continue, la diminution du rapport surface/volume
de l'interface résulte d’'une faible amélioration de I'élasticité due aux faibles aires
spécifiques interfaciales [64-66].
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1.4.1. Développement des équations constitutives des mélanges de polymeéres

Le développement d’équations constitutives est essentiel dans |'étape de
modélisation des procédés de transformation. Ces modeles rhéologiques
spécifigues aux mélanges associent des grandeurs macroscopigues, mesurées
expérimentalement, et des parameétres microscopiques reliés a la morphologie des
systemes étudiés.

Dans le cas de polyméres miscibles, les propriétés rhéologiques obéissent

souvent a la loi d’additivité en logarithme (équation (1-12)).

logny = PalogNa + GmlogNm e v e e e e e (1= 12)

Par contre, le mélange de polymeéres immiscibles conduit a des mélanges de
viscosités différentes de celles prévues par I'équation précédente. La variation de
la viscosité d'un mélange de deux polymeéres présente parfois une déviation
négative par rapport a la loi additive normale (NDB : négative Déviation Blend). Ce
comportement a été attribué dans la littérature a la lubrification et a un glissement
a l'interface entre les couches alternées des deux polyméres. Dans ce cas, trois
modeles rhéologiques ont été décrits. Une premiére approche est la loi de
Bingham comme rapporté par Lyoo et al. [67] :
1 _¢a, Pm

e

Ou n ,, est la viscosité du mélange, ny est la viscosité de la phase dispersée,

e (1=13)

Nm €st la viscosité de la matrice, ¢, et ¢,,, sont les fractions volumiques de la
phase dispersée et la matrice respectivement.

Une amélioration de la loi de Bingham est I'équation de Lin [68]. Dans cette
équation, le coefficient A, appelé coefficient de Lin [68], est obtenu par ajustement.

Il représente un coefficient d’interaction entre phases.

% = [1+ 2t ]. (% + :_D et (1= 14)

La dérivée a cette équation est le modele de Bousmina-Palierne-Utracki ou
modele BPU [69] :
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(1+25M/, V¢,
(1+ nd/nm)

Ce modele permet de générer systématiquement une augmentation de la

M =Mm |1+ ceeeen e (1 —15)

viscosité du mélange par la présence de la seconde phase sphérique, méme si
celle-ci présente une viscosité inférieure a celle de la matrice.

En ce qui concerne les mélanges présentant une déviation positive et négative
(PNDB : Positive and Negative Deviation Blend), la littérature ne suggére pas de
modeles permettant de décrire le comportement rhéologique. Il est seulement
intéressant de préciser que le changement d’inflexion de la courbe, c’est-a-dire le
passage d'une deéviation positive a une déviation négative se rapporte a un

phénomeéne d’inversion de phases [70].

1.4.2. Tension interfaciale dans les mélanges de polymeéres immiscibles

La tension interfaciale joue un rbdle déterminant dans les systémes
multiphasiques, comme les mélanges de polymeres ou les alliages. Plusieurs
techniques ont été mises en place pour mesurer avec precision la tension
interfaciale des mélanges de polymeres [71-74]. Les différentes techniques
peuvent étre généralement divisées en trois catégories : méthodes a I'équilibre,
méthodes dynamiques et méthodes rhéologiques.

Les méthodes dynamiques sont les plus utilisées par rapport aux deux autres.
La principale raison est que ces méthodes sont tres conventionnelles, en plus

elles sont réalisées dans un temps court.

1.5.2.1 Classification des interfaces de mélanges et réle de l'interface

Pour mieux comprendre les propriétés finales des systemes multiphasés, il est
apparu incontournable de considérer la région interfaciale. Comprendre les
phénomenes d'interface se révéle important pour appréhender aussi bien I'aspect
microscopique (morphologie) que macroscopique (propriétés rhéologiques et
meécaniques).

La valeur de la tension interfaciale entre deux polyméres est un parametre
essentiel reliant les propriétés des mélanges de polymeéres aux propriétés de
I'interface. En effet, la tension interfaciale détermine la morphologie finale du

mélange (distribution et dispersion des phases).
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1.5.2.2. Glissements interfaciaux dans les mélanges de polymeéres

Généralement, en mélangeant mécaniquement deux polymeres immiscibles, on
s’attend a ce que la viscosité du mélange soit supérieure a celles des deux
constituants comme décrit par tous les modéles présentés préecédemment comme
le modele de Taylor et les modéles subséquents. Dans bien des cas, la viscosité
du mélange est néanmoins inférieure a celle de ses propres constituants. Cette
anomalie provient essentiellement d’'une mauvaise adhésion entre les phases qui
donne lieu a un glissement au niveau de l'interface [68, 69, 71 et 74]. Utracki [3,
70] a classé les mélanges en trois catégories en comparant leur comportement
viscosité-concentration par rapport a la moyenne logarithmique des viscosités

donnée par I'équation (1-12).
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Figure 1.6. Les trois types de comportement viscosité-concentration volumique
des mélanges : (1) comportement obéissant a la moyenne logarithmique, (2)
comportement type (PDB), (3) comportement type (NDB) et comportement type
(NPDB)

Les trois catégories que I'on distingue et qui sont schématisées dans la figure
1.6 sont:
» des mélanges ayant une viscosité supérieure a celle obtenue par I'équation
(1-12) comportement type PDB, « Positive Déviation Behavior »,
 des mélanges dont la viscosité est inférieure a la valeur obtenue par
'équation précédente (comportement type NDB « Negative Deviation

behavior ».
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« Des mélanges dont le comportement varie selon la concentration

« comportement type NPDB « Negative Positive Deviation Behavior ».

Le glissement interfacial est attribué au faible taux d’enchevétrement au niveau
de Tlinterface. L'interface se comporte comme une couche lubrifiante dont

I'épaisseur a; a été donnée par Helfand et Tagami [75] :

P N L RS @ B 1)
Ou b est la longueur du monomere et y le parametre d'interaction de Flory-
Huggins.
Cette situation est schématisée dans la figure 1.7. L’expression de la longueur

d’extrapolation [, est donnée par De Gennes [76] selon :
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Figure 1.7. Schéma simplifié de la discontinuité du cisaillement a I'interface entre

deux polyméres immiscibles [77]

n; est la viscosité de linterface. Rappelons que De Gennes [78] suppose que
les deux homopolymeres ont la méme viscosité (.61 =Nn4=15), la méme longueur
du monomere (ba =bg =b) et le méme facteur de friction monomérique ({, = (g =
{). Pour un mélange bicouche, De Gennes propose l'équation suivante pour

calculer la viscosité apparente en cisaillement :

v — napp [ 1+ ]

..(1-18)
Napp

ou : L étant I'épaisseur d’'une couche (La=Lg=L).
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Goveas et Frederickson [79] traitent le méme systeme que celui de De Gennes
mais en supposant que la viscosité interfaciale obéit au modéle de Rouse. lls

obtiennent I'’équation suivante pour [, :

N 2

Voxrs ()
@ S T e e e s (1 19)
Ou Ry est le rayon de giration des deux homopolyméres, N le nombre de motifs

par chaine et Ne le nombre de motif entre enchevétrement.

Quant a la viscosité interfaciale du mélange, Goveas et Frederickson
aboutissent a I'’équation suivante :

ni _ (aI/Rg)z
Py QNN Y2 T

e (1= 20)

Pour des mélanges type émulsion, Adhikari et Goveas [80] ont présenté un
modele en se basant sur I'image du glissement interfaciale de De Gennes pour
modifier la théorie de Palierne [60]. Adhikari et Goveas parviennent a I'équation
suivante :

(2.5, +1) B 21,
e+l gt

Napp = NMmer |1 ZO| oot e e e e e s (1= 21)

Ou Z est en fonction de n,, N, N, {, a;, b,n4,1;, de rayon des gouttelettes R et du

taux d’enchevétrement a l'interface.

Plusieurs travaux théoriques ont été réalisés dans le sens de modéliser le
comportement NDB (Negative Deviation Blend) des mélanges a base de modéles
phénoménologiques. Parmi ces travaux il ya le modéle de Lin et al. [68] pour les
modeles multicouches. Plus tard, Bousmina et al. [69] ont étendu le modéle
phénoménologique de Heitmiller et al. [81] en y incorporant le phénomeéne de
glissement interfacial. Bousmina et al. [69] considerent I'interface comme étant
une tierce phase ayant ses propres caractéristiques, toujours en considérant le
faible taux d’enchevétrement a l'interface comme facteur responsable de sa faible
viscosité et donc de son effet lubrifiant. La viscosité du mélange est donnée par
I’équation suivante :

1 @a @
— =22y n—’” A K (@aPm)®5) wev eve eee eeeees oo e et oot e et eee eee s e eee e e (1= 22)

Ny Na m
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K étant le paramétre contenant I'effet lubrifiant de l'interface. Il est inversement
proportionnel a I'épaisseur de l'interface et a sa viscosité.

1.4.3. Modélisation du comportement rhéologique

L'amélioration des propriétés des mélanges de polyméres, par optimisation de
leur morphologie, passe par une compréhension de leur comportement en
eécoulement durant I'opération de meélange. Du point de vue rhéologique, les
mélanges de polymeres sont considérés comme une dispersion de particules
liquides déformables. Ainsi, leur comportement rhéologique va dépendre de I'état
de la dispersion, de la forme et de I'orientation de la phase dispersée et aussi des
interactions entre particules [32].

La rhéologie des dispersions peut étre étudiée a deux niveaux :

. Niveau macro-rhéologique : mesure des propriétés rhéologiques de la
dispersion telles que la viscosité et les contraintes normales

. Niveau micro-rhéologique : étude des mouvements individuels des
particules.

Une des principales caractéristiques définissant le comportement rhéologique
d’'un matériau est sa viscosité. Celle-ci est liée a plusieurs parametres et
notamment la vitesse de cisaillement. Plusieurs modeles ont été proposés pour
établir la relation entre la viscosité et la vitesse de cisaillement. L’'un d’entre eux
est la loi de puissance proposée par Oswald [82]. Dans ce modeéle, la viscosité est

donnée par I'équation :
N = K P e e e e e e et et et e e et et et e e et e e e e e (1= 23)

Ou nest la viscosité, y est la vitesse de cisaillement, K’ est l'indice de
consistance du fluide, m est I'indice de pseudoplasticité.

Cette loi offre l'avantage d’'autoriser des calculs analytiques dans des
géomeétries simples. Elle rend bien compte du comportement des polymeres a
vitesse de cisaillement élevée. Par contre, elle ne présente pas de plateau
Newtonien et on obtient une viscosité infinie a vitesse de cisaillement nulle.

Afin de remédier a cette anomalie, le modéle de Carreau-Yasuda [83] prend en
charge la courbure pseudoplastique en plus la partie Newtonienne d'ou la

viscosité est indépendante dans la zone terminale.
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H = [14 (AP )TV D s e e et e et e e et e v ene e e e (1 = 24)

Ou 7. La viscosité Newtonienne a gradient de vitesse infini (généralement nulle
dans le cas des polymeres fondus), A le temps caractéristique de la transition
entre le régime Newtonien et le régime pseudoplastique, a: le paramétre
indiquant la courbure de cette transition, et m l'indice d’écoulement limite a fort
gradient de vitesse.

Le modele de Palierne [60-84] est une extension du modele d’Oldroyd. Cette
fois, le systeme étudié consiste en des particules viscoélastiques dispersées dans
une matrice viscoélastique. Le modele tient également compte des effets de la
distribution de la taille des inclusions. Le modele décrit le module complexe du
mélange a partir des modules de la phase dispersée et de la matrice :
14+3%9iH (w)

1-2%;¢i(w)

Gl = G, v (1= 25)

Avec :

8 (dL) [2G;, — 5G3] + [G5 — G][16G;, + 19G}]
Hi=——rr I ¢ By))
80 () [Gin + G3] + [2G; + 3G;,][16Gy, + 196G]

Ou Gy, G, et G; sont les modules complexes, en fonction de la fréquence, du

mélange, de la matrice et de la phase dispersée respectivement.

1.4.4. Dynamique d’'une goutte dans une matrice

Depuis les travaux de Taylor [85, 86] entre 1932 et 1934, le sujet de la
déformation et de la rupture d’'une goutte isolée dans un fluide sous écoulement a
fait 'objet de plusieurs recherches, aussi bien sur le plan théorique que sur le plan
expérimental. L'intérét croissant que suscite une telle discipline est le fruit de son
implication, entre autres, dans la conception des systemes multiphasés tels que
les mélanges de polymeéres pour des applications dans le secteur automobile,
'aérospatiale, I'électronique, I'électroménager. En plus, dans les émulsions avec
applications en génie alimentaire, dans le domaine des peintures, les
revétements, les explosifs et autres applications industrielles. Les propriétés
finales de ces mélanges sont étroitement liées a la morphologie générée au cours

de leurs mises en osuvre. Par contre les travaux de recherche réalisés dans ce
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sens visent a comprendre les différents mécanismes relatifs a la déformation des
gouttes afin d'établir des modeles qui seraient capables de prédire le
comportement des meélanges sous écoulement et finalement prévoir les propriétés
finales sans faire I'expérience.

Pour ce qui est du comportement rhéologique, Taylor donne I'expression de la
viscosité du mélange en fonction de la viscosité de la matrice nm, du rapport de

viscosité (n,) et de la fraction volumique (¢) selon :

5n, + 2 ]

an + 2 (‘p e wes owae ownaw (1 - 27)

nM=nm[1+

Notons qu’en faisant tendre le rapport de viscosité (et donc la viscosité de la
phase dispersée) vers linfini, 'équation (1-27) se réduit a celle d’Einstein (1906,
1911) pour des suspensions diluées de spheéres rigides dans un liquide de

ViSCOSIité n,,:

Mt = Tia( L4 3/20) sttt (L — 28)

Pour des bulles (n, tends vers 0), I'équation de Taylor prédit une légére

augmentation de la viscosité :

/1 el L U 7 USSR RSRRIITY @ SA )

Il faut aussi faire remarquer que [I'expression (1-29) ne contient pas
d’information sur la taille des gouttes. Des expériences de visualisation réalisées
par Taylor ainsi que par Bartok et Mason [87-88] montrent qu’a la limite des faibles
déformations, les équations (1-28 et 1-29) sont en bon accord avec les résultats
expérimentaux.

Taylor a proposé une relation permettant le calcul du diamétre maximal stable

en régime de cisaillement simple :

_ 4Tt + 1]
Ym (? nr+ 4)

OO OOTRTOON ¢ N 1)

Avecn, < 2.5

La derniere équation n’est valable que dans le domaine de petites déformations
sur des fluides newtoniens. La théorie de Taylor ne prévoit pas de rupture
lorsque n, > 2.5. En négligeant les effets de linertie, Oldroyd [89] propose

I’équation suivante, donnant la viscosité d’'une émulsion :
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Gnr+2) (51, +2)?

=Nm [1+ + PP (1231
L R TR A R Ve (=30

L’expression de la viscosité de la suspension proposée par Oldroyd (équation.
1-31) est, contrairement a celle de Taylor, non linéaire selon (). Le terme en ¢?
de I'équation a été introduit par Oldroyd de sorte que le modéle tienne compte de
I'effet des interactions interparticulaires sur la réponse en contrainte de la
suspension. Notons toutefois que, pour des émulsions a trés faibles
concentrations (¢ « 1), le terme en ¢? de I'équation (1-31) devient négligeable.
Celle-ci se réduit par conséquent a la formulation de Taylor (équation 1-27).

En écoulement élongationnel pur, il a été montré que la rupture de gouttelettes
pouvait avoir lieu méme pour des rapports de viscosité supérieurs a 2.5. Dans un
fluide newtonien, Grace [39] a établi la carte des valeurs critiques du nombre
capillaire en fonction du rapport de viscosité pour les deux types d’écoulement

(Figure 1.8). Ces courbes délimitent les domaines ou la rupture de la gouttelette

est possible.
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Figure 1.8. Comparaison de I'effet du rapport de viscosité sur la valeur du
nombre capillaire critique dans un systeme en cisaillement et un systeme
élongationnel [39].

I a été montré que la rupture de la gouttelette dans un écoulement
élongationnel est possible pour 'ensemble des rapports de viscosités, par contre
pour un écoulement de cisaillement cette valeur est limitée a 3.8 d’aprés

Ghodgaonkar et al. [57]. Dans le cas des mélanges de polymeres, l'effet du
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rapport du rapport de viscosité sur la morphologie a été étudié expérimentalement
par Flumerfelt [90] et Wu [47]. Wu a étudié la rupture de la gouttelette dans un
mélange de polymére pendant I'extrusion (extrudeuse bi-vis) avec un rapport de
viscosité élevé n, >4. Il a établi une corrélation reliant le nombre capillaire au
rapport de viscosité (équation 1-11).

Des résultats similaires ont succédé le travail de Wu. Mais sans qu'il y’est une

théorie ou une équation qui englobe I'ensemble des résultats experimentaux.

1.5. Les polyméres chargés

Les nanocomposites polyméres consistent en une matrice polymére dans
laquelle des particules inorganiques de dimensions nanométrigues sont
dispersées. Ces particules de forme anisotrope, ont des structures lamellaires,
tubulaires, ou encore fibrillaires. Beaucoup d’études dans ce domaine concernent
les nanocomposites ayant comme phase dispersée des particules de noir de

carbone.

1.5.1. Intérét du développement des polymeéres chargés

Depuis la premiére moitié du XX*™ siécle, les matiéres plastiques ont, dans de
nombreux domaines, remplacé les matériaux traditionnels grace a leur aptitude a
la mise en ceuvre, a leur faible densité, a de bonnes propriétés mécaniques, ainsi
gu’a certaines propriétés spécifiques (isolantes, optiques...).

Cependant, il apparait que si les performances de ces matériaux sont
satisfaisantes a température ambiante, elles chutent soudainement a partir d’'une
certaine température caractéristique couramment appelée température de
transition vitreuse Ty C’est ainsi qu’est apparu l'idée d’étendre leur domaine
d’application en conjuguant leurs avantages a ceux d'une phase inorganique et
par suite, qu’est né le concept de matériau composite.

Plus recemment, l'introduction de renforts inorganiques est apparue comme un
moyen économique de modifier les polymeéres afin de donner naissance, via un
choix judicieux des composants et de la méthode d’élaboration, & des matériaux
manifestant des propriétés améliorées et/ou nouveau :

» Thermiques (les charges minérales sont caractérisées par une conductivité

thermique supérieure a celle des plastiques).
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* De «retardateur de feu» (par les hydroxydes d’aluminium ou de
magneésium, de silice) [91].

* De « barriére » (la présence de charges rallonge le parcours du gaz dans la
structure).

« Electriques (composite isolant ou conducteur selon I'application),

* Optiques (a travers la préparation de thermoplastiques, par exemple

PMMA, chargés et transparents).

1.5.2. Influence des charges sur la structure

Il est essentiel de bien comprendre la notion de matériau composite, on définit
ce type de matériau comme un systéme associant intimement un renfort et une
matrice, qui doivent étre compatibles entre eux et se solidariser avec synergie, ce
qui impose souvent l'introduction d’'un agent de liaison, essentiel pour la tenue du
matériau et qui doit étre considéré comme un élément aussi important que les
deux constituants principaux.

L’introduction de charges implique non seulement un changement global de la
structure mais aussi, plus localement, des modifications morphologiques. Ainsi, la
surface particulaire influence la matrice environnante selon le type d’interaction qui
les lie. Dans le domaine des polymeres chargés, la théorie la plus répandue pour
rendre compte de ces interactions particule-matrice est celle de I'adsorption ou de
la chimisorption pendant la solidification, des molécules organiques viennent
s’adsorber en surface des particules et des gradients de transport de masse sont
crées pres de l'interface [92].

La structure submolécuaire et la mobilité des chaines sont affectées et les
propriétés au voisinage de l'interface sont différentes des propriétés massiques,
créant une zone particuliere dénommee interphase.

Il apparait que le choix du couple polymere-particule va étre capital dans
I'influence de la charge sur la cristallinité de la matrice car de nombreux renforts
entrainent une imperfection des zones cristallines. Cet effet peut cependant étre
réduit, voir éliminé par un traitement de surface de la charge. Pour assurer une
bonne cohésion du matériau, une bonne synergie entre la matrice et charge est
donc nécessaire. Si par contre, I'agent de liaison ne joue pas son réle lors d’'une
sollicitation, la matrice va rompre de maniere précoce, entrainant la destruction du

matériau. De plus, si le traitement de surface des charges n’est pas homogeéne, et
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donc si l'interphase est imparfaite, le matériau est plus sensible aux dégradations
environnementales.

L’introduction des charges est donc a l'origine de la création d’une interphase,
qui devient un véritable constituant du matériau, et influence par conséquent sa

cohésion et les propriétés générales qui en découlent.

1.5.3. Les nanocomposites

On parle de nanoparticules pour des charges dont 'une au moins des
dimensions est de I'ordre du nanométre ou quelques dizaines de nanomeétres et
qui vont, une fois introduites dans une matrice polymérique, apportent des
propriétés particulieres au matériau [93].

Parmi ces charges se trouvent :

. Les particules de silice colloidale, sphériques, qui peuvent présenter un
diamétre d’une dizaine de nanometres (fumées de silice),

. Les feuillets de montmorillonite (argile) dont I'épaisseur est d’environ 0.96nm,

. Les microfibres de cellulose, dont le diameétre est lui aussi d’une dizaine de
nanometres et la longueur moyenne d’environ 1um.

. Ainsi que d’autres formes minérales comme les feuilles de graphite exfolie,
les nanotubes de carbone, les charges d’alumine, des additifs huilent
(téflon...), des micas exfoliés...

1.6. Conclusion

Cette partie de la thése a été consacrée entierement aux systemes multiphasés
de mélanges de polymeres. Une définition globale des différents matériaux
polymeres ainsi que les modes de polymérisation, suivie par les termes utilisés
dans le domaine des mélanges de polymeéres. Vue I'importance d’adhésion entre
les constituants formant le mélange, on a essayé de donner les parametres
influencant I'état de miscibilité et de glissement dans les mélanges des polymeres.
La rhéologie des mélanges a I'état fondu est largement discutée dans ce chapitre,
et cela pour les mélanges binaire et tertiaire. Cela revient aux précieuses
informations qu’elle nous livre pendant I'extrusion, et la phase de caractérisation.
Finalement, une bréve présentation est dédiée aux nanocomposites ainsi que les

avantages qu’ils présentent et son role dans la matrice polymére.
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CHAPITRE 2

MATERIELS, PROCEDURES EXPERIMENTALES DE MISE EN FOR ME ET
METHODES DE CARACTERISATION

2.1. Introduction

Les matiéres plastiques se ramollissent au chauffage, elles sont utilisées sous
forme de poudre ou de granulés que I'on fond. On leur ajoute souvent des agents
de moulage, des stabilisants, des plastifiants, des colorants. La répartition
homogene de ces additifs se fait par mélangeage. La mise en ceuvre pour obtenir
les formes deésirées est réalisée par extrusion, moulage par injection,
thermoformage, moulage avec soufflage, ou encore moulage avec compression.
Le calandrage permet de faire des feuilles ou des plaques.

Pour les polymeres thermodurcissables, le chauffage, la mise en forme et la
polymérisation provoquant la synthése et le durcissement du polymere, ont lieu
simultanément ; le moulage en compression est trés souvent utilisé.

Les élastomeres sont mis en ceuvre de fagon similaire aux thermodurcissables ;
on chauffe et on comprime dans un moule un mélange d’élastomeres et d’agent

de vulcanisation (réticulation).

2.2. Matériaux utilisés

Le polycarbonate (PC) est un thermoplastique trés abondant qui exhibe de
nombreuses propriétés avantageuses, qui sont utilisés dans des applications
différentes. Parmi les propriétés les plus répandues, on cite sa bonne stabilité
dimensionnelle a haute température, clarté et bonne résistance a I'impact (choc). Il
a encore une bonne propriété électrique et une résistance au fluage, par contre sa
résistance chimique est limitée. Le polycarbonate est formé par la liaison de
dihydrigue de phénols a travers un groupe carbonate (Tableau 2.1). Le
polycarbonate est un thermoplastigue amorphe transparent (plus de 92% de
transmission de la lumiére). La combinaison des propriétés optigues aux
propriétés de résistance aux chocs donne des applications tres variées : verre de
lunette, compact disque, fenétre. Parmi les thermoplastiques, le polycarbonate a

une viscosité élevée et il peut étre travaillé a haute température (extrusion,
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injection et thermoforming). Le PC est hygroscopique donc il est recommandé aux
industriels de le sécher avant toute utilisation.

Le polypropylene (PP) est le polymere qui offre probablement le meilleur
rapport prix/performance parmi tous les thermoplastiques.

Il est largement utilisé pour de nombreuses applications grace notamment a sa
faible densité, sa stabilité thermique et sa résistance a la corrosion. De plus, il
peut étre modifié de plusieurs maniéres. Le PP est un polymére tres souple. Ses
propriétés mécaniques comme la rigidité et la ductilité, sont fortement affectés par
son degré de cristallinité. Cette derniére peut étre influencée par son histoire
thermique et sa tacticité. Selon l'organisation des groupements CHj; le long du
squelette carboné, trois configurations peuvent étre distinguées : isotactique,
syndiotactique et atactique. Quand tous les groupements méthyle sont du méme
coté de la chaine du PP, il est isotactique. Dans ce cas les chaines ont un
arrangement tres régulier ; par conséquent elles peuvent s’assembler facilement
en une structure cristalline. Ainsi, plus la fraction volumiqgue de la phase
isotactique dans le polymére est élevée, plus le degré de cristallinité dans le PP
est élevé. Dans la configuration syndiotactique, les groupements méthyliques sont
alternativement de chaque c6te de la chaine de carbone. Cette structure rend le
PP fortement flexible. Aucun ordre n’est présent dans le PP atactique: les
groupes latéraux sont aléatoirement situés de chaque coéte de la chaine carbonée
et donc le polymére a un degré de cristallinité tres faible. Comparé au PP
isotactique, le PP syndiotactique montre une résistance au choc plus élevée et
une meilleure adhérence sur les surfaces. Le PP étant semi-cristallin, il y'a
toujours deux phases, amorphe et cristalline. Quand le refroidissement est assez
lent, les chaines moléculaires ont le temps de s’organiser en fibrilles lamellaires.
Ces structures se développent en dehors d’'un noyau central dans les trois
dimensions apportant une organisation avec une symétrie sphérique. L’ensemble
s’appelle un sphérolite.

La température de transition vitreuse du PP isotactique autour de -10°C devrait
le rendre souple a température ambiante. Son caractére semi cristallin (entre 40 et
50%) lui confére une certaine rigidité, caractérisée par un module d’élasticité en
traction élevé (max: 1.6 GPa). Sa température de fusion comprise, selon les
grades, entre 160 et 170°C et ses propriétés de viscosité intéressantes facilitent

sa mise ceuvre. Toutes ces propriétés dépendent bien évidement des grades de
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polymére, c’est-a-dire de la longueur de chaine, de la présence possible de
nceuds de réticulation et de la polydispersité.

Le polystyrene est un polymere thermoplastique qui est obtenu par
polymérisation du styréne (CH,=CH-CgHs). Structurellement, c’est une longue
chaine hydrocarbonée, possédant un groupement phényle attaché sur certains
atomes de carbone. |l se présente sous deux formes selon le positionnement des
groupements phényles : la forme syndiotactique, dans laquelle les groupements
phényles se situent alternativement d’'un coté et de I'autre de la chaine et la forme
atactique, dans laquelle les groupements phényles sont attachés de facon
aléatoire d’'un coté ou de l'autre de la chaine. Le polystyréne syndiotactique, de
structure réguliere, est cristallin, alors que le polystyréne atactique, irrégulier, est
amorphe.

Il est transparent, incolore, rigide, relativement dur et cassant. Ses applications
sont multiples : contenants alimentaires pour yaourts, ceufs ou fromages,
bouchons, électroménager, vaisselle jetable ou pour four micro-ondes,
audiovisuels (cassettes vidéo, téléviseur, boitier et support de disque compact),

jouets, vitres.

Tableau 2.1. Représentation et dénomination des polymeres synthétiques

Monomere Polymeére Nom IUPAC Nom courant | abréviation
CH,=CH _C
2 I _GEH | 9_ Poly(1- Polypropyléne PP
C H, CH, méthyléthylene)

i | _e | _)_ Poly(- Polystyréene PS

@ @ phényléthylene)

7 CH, CH A2
3
— Pol bonat
e c—o—@— IC—Q—o—H (li—o A | hydroxyphenyl) | Polycarbonate PC
(I:H 7 T_@o propan-2-yl]
CH, phenol
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A cause de leur polymolécularité, les dimensions moléculaires des systemes
polymeres sont définies en termes de valeurs moyennes par les masses molaire
moyennes en nombre (M,, ) et en masse(M,, ). La premiere est définie comme la

somme de toutes les masses molaires M; des i familles d’especes présentes dans

le systeme, chacune affectée de sa proportion en nombre, soit N;/ Y; N; :

— Ni  XiNiM;
" i Ny XM ( )

N;M; Représentant la masse de chacune des familles d’espéces, leur somme
désigne la masse totale de I'échantillon. Par conséquent M,, est égale a la masse
totale de I'échantillon divisée par le nombre total de moles d’especes polymeres
présentes.

La masse molaire moyenne en masse est définie comme la somme de toutes

les masses molaires M; des i familles d’espéces présentes dans le systéme,

chacune affectée de sa proportion en masse, soit N;M;/ Y N;M; :

_ N; i N;M?
i i XiNi M XN M ( )

D’aprés cette équation, on constate que les chaines les plus longues possedent
un poids statistique plus élevé que celui des chaines courtes.

L’évaluation de la polymolécularité se fait grace a l'indice de polymolécularité
(P) qui se défini comme le rapport de la masse molaire moyenne en masse sur la

masse molaire moyenne en nombre :

=

=]

Les noirs de carbone (NC) se présentent sous forme de poudre dont les
particules ont une forme sphérique et possedent une taille comprise entre 20 et
500 nm. Dans une particule de noir de carbone, les atomes sont situés aux
sommets d’hexagones dont les c6tés ont la méme longueur que dans le graphite.
La distance entre ces plans varie entre 0.34 et 0.36 nm (Figure 2.1-a).

Ces particules s’associent, par liaison de Van der Walls a courte portée, en
agrégats primaires dont la taille est de l'ordre de 0,1 um (Figure 2.1-c). Ces
agrégats peuvent a leur tour s’associer en agglomérats de quelques pum (Figure
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2.1.d). Cependant, leur stabilité sous contrainte mécanique est nettement plus
faible que dans le cas des agrégats primaires [93].

3 0.34-0.36 nm
(a)

(b) ® 10-500 nm

quelques pm

Figure 2.1. Echelles d’espace pour le noir de carbone [93]

Lorsque la matrice chargée NC devient hétérogene, le NC se situe
préférentiellement dans I'une des deux phases et/ou a l'interface. D’un point de
vue pratique, le pourcentage de noir de carbone nécessaire pour atteindre le seuil
de percolation diminue [94-96] on parle alors de percolation multiple [95] ou de
double percolation [93].

2.3. Outils de mise en ceuvre des mélanges de polymeres

L'objet de cette partie est de décrire les outils de mise en ceuvre pour réaliser
les mélanges de polymeéeres et des nanocomposites, leurs principes et leurs

spécificités.

2.3.1. Procédé d’extrusion

Procédé trés ancien, l'extrusion a été largement utilisée dans plusieurs
domaines, en particulier dans le domaine agroalimentaire (fabrication de pates

alimentaires) en utilisant de vis de type Archimede [97]. Dans le cas des
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polymeéres synthétiques, ce procédé a été appliqué au début du 20°™ siécle au
domaine du caoutchouc, puis il s’est élargi au domaine des matieres
thermoplastiqgues, comme moyen de fusion, de plastification, d’homogénéisation et
de convoyage. Cette technologie est désormais de plus en plus employée comme
procédé de synthese pour assurer des réactions chimiques ou modifier des
polymeres. On peut distinguer deux grandes familles d’extrudeuses: les
extrudeuses mono-vis et les extrudeuses bi-vis. On parle d’extrusion mono-vis
lorsqu’il existe une vis unique, tournant au sein d'un fourreau cylindrique et
d’extrusion bi-vis lorsque I'on a deux vis généralement paralleles tournant a
I'intérieur d’un fourreau dont la section a la forme d’'un céne. Dans cette deuxieme
famille, on trouve deux grandes classes: bi-vis contrarotatives et bi-vis
corotatives. La principale différence réside dans le mode de convoyage de la
matiere. En mono-vis, la progression du polymere vers l'aval s'effectue sous
I'action des forces de frottements dans la zone de transport solide et sous l'action
des forces de viscosité en phase fondue. Si le matériau colle aux parois de la vis,
il va tourner avec elle. En bi-vis, le mode de convoyage de la matiére est trés
différent selon la nature des éléments constituant le profil de vis et c’est I'effet de
déplacement positif des vis, agissant comme une pompe a en grenage, qui va
faire progresser la matiere de I'amont vers l'aval. En extrusion mono-vis, les vis
sont dans la majorité des cas monofilets (un seul filet hélicoidale dans un plan
perpendiculaire a I'axe des vis). En extrusion bi-vis, on trouve des éléments de vis
a un, deux ou trois filets, mais les vis a deux filets sont les plus répandues.

En extrusion bi-vis, le mécanisme de fusion est rapide. En effet, quelques
centimetres suffisent pour passer du granulé solide ou de la poudre a une matiere
totalement fondue.

L’extrusion est une technique de transformation continue, rapide et peu
colteuse ; elle est trés répandue. Elle permet a partir de granulés ou de poudre de
polymere, la fabrication de tubes et autres profilés, de feuilles, de rubans, de tiges,
de plaques de gaines ... etc

Des granulés de polymeéres sont chauffés et comprimés par une vis sans fin qui
tourne dans un fat chauffé et qui pousse le plastique vers un outillage appelé
filiere. La vitesse tasse et mélange le polymeére qui se fluidifie a I'approche de
I'extrémité chaude du fat. La, il est poussé a travers la filiere puis refroidi pour

garder la forme transformée.
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2.3.2. Extrudeuse

L’extrusion dans sa forme la plus générale consiste a pousser une matiére
fluide a travers une filiere qui lui donnera une forme et une géométrie voulues.
Cette opération consiste a utiliser deux sources d’énergie, la température et/ou le
cisaillement. Ce procédé est tres développé pour la mise en ceuvre des polymeres
thermoplastiques [35].

Les principaux outils utilisés dans l'industrie des polymeres pour I'opération de
mélange sont les extrudeuses mono-vis ou bi-vis, le mélangeur interne et la
calandre. Lors de I'opération de mélange mécanique, les propriétés rhéologiques
et physico-chimiques des constituants et les conditions de mise en ceuvre
(écoulement complexe imposeé, température, temps de séjour...) vont contréler la
morphologie et par conséquent les propriétés du produit fini. On comprend donc la
nécessité d'arriver a contréler I'évolution de cette morphologie lors du procédé de
mise en ceuvre [36]. Dans notre cas, on a utilisé une mini extrudeuse bi-vis de

type Haake Minilab.

2.3.3. Caractéristiques techniques de 'extrudeuse

La Mini extrudeuse Haake MiniLab a des vis coniques corotatives ou
contrarotatives et interpénétrés de 109.5cm de longueur et de 14.5mm de
diamétre. Le fourreau comporte deux alésages lisses sécants, d’ou une forme de
huit. La puissance du moteur est de 400W, le couple maximum et la vitesse des
vis sont respectivement de 5 N.m par vis et 360 tr/min. Un piston de 6 bars permet
d’introduire la matiere dans la conduite d’alimentation de 15 mm de diamétre. La
température de chauffe est unique pour tout le bloc d’extrusion. Le mélange peut
s’effectuer en cycle fermé ou en cycle ouvert. En cycle fermé, le mélange est
réinjecté au début des vis par un retour d’alimentation de la matiére tandis qu’en
cycle ouvert I'extrudat est évacué par une conduite cylindrique de 2.5 mm de

diamétre (annexe 1).

2.4. Méthodes et technigues de caractérisation des polymeéres et de leurs

mélanges
Les mélanges de polymeres ont été caractérisé par différentes techniques, tel

hY

que la visualisation par microscopie électronique a balayage, afin de
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photographier la morphologie générée par la préparation des mélanges. Les
propriétés thermiques ont été déterminées a travers le balayage calorimétrique

différentiel (DSC) et la stabilité des mélanges a travers la thermogravimétrie.

2.4.1. Chromatographie d’exclusion stérigue (CES)

2.4.1.1. Principe de la méthode

Le principal objectif de la chromatographie d’exclusion stérique (CES) connue
sous l'appellation anglosaxone SEC (Size Exclusion Chromatography) est le
fractionnement de polyméres en solution selon leur taille ou plus précisément
selon leur volume hydrodynamique. Cette technique permet d'accéder a la
distribution des objets présents et aux masses moyennes en nombre et en masse.

La SEC est une chromatographie en phase liquide a haute pression, son
principe repose sur la nature de la phase stationnaire des colonnes dans
lesquelles on injecte le polymére en solution trés diluée. En effet ces colonnes
sont remplies de matériaux poreux. Si on injecte un ensemble polydispersé de
macromolécules en téte de colonnes, ces macromolécules vont s’attarder plus au
moins longtemps dans les pores selon leur taille et vont étre éluées selon des
volumes hydrodynamiques Vy décroissants. Les petites molécules vont pouvoir
visiter les pores les plus petits et les moins accessibles et vont par conséquent
rester longtemps dans la colonne. Les grosses molécules, vont se contenter de
traverser la colonne en utilisant les grands espaces du matériau de remplissage
(volume interstitiel V;). Le volume qu’'une molécule peut visiter est le volume
accessible (V). Il est composé du volume interstitiel (Vi) auquel s’ajoute une
fraction du volume poreux (Vp). Le volume d’élution d’'une macromolécule (V.) est
donc toujours compris entre (Vi) (cas d'une exclusion totale) et Vi+Vp si la
molécule est suffisamment petite pour visiter tout le volume poreux. On a alors la

relation suivante :
Vo = Vi K Vp ot ot et e s et et et e e e et e e i e s s et aae et e e rne e een e e s (2 — 4)

Ou: K = Vu/Vp. K décrit le degré de pénétration de I'échantillon dans le

volume poreux.



42

2.4.1.2. Appareillage et méthode de caractérisation

La colonne utilisée pour toutes les analyses SEC présentées dans ce travail est
la colonne G5, spécifique aux polymeres dont les caractéristiques sont les
suivants : JORDI-gel (longueur 50 cm, diamétre des billes de polystyrene
divinylbenzéne 5 um, porosité 500A). Les analyses sont faites dans le THF et les
colonnes sont préalablement étalonnées par des échantillons monodisperses de
polystyrene de masses molaires bien définies. Afin de caractériser les fractions
éluées, il est nécessaire de placer en sortie de colonne un détecteur qui va
différencier chaque espéce. De plus en plus fréquemment, plusieurs détecteurs
sont placés en série a la sortie de I'appareil. Celui que nous avons utilisé est un
réfractometre différentiel (R410 de Millipore-Waters). C’est le détecteur de base. Il
permet de mesurer l'incrémentation de l'indice de réfraction de la solution et celui
du solvant au cours de I'élution. La différence entre l'indice de réfraction de la
solution et celui du solvant permet de détecter les différentes especes et d’en
mesurer la concentration aprés un étalonnage préalable et adapté aux
macromolécules analysées.

Finalement, le traitement informatigue des chromatogrammes permet
d’effectuer les sommations nécessaires pour calculer les différentes masses

moyennes M,, My, et I'indice de polymolécularité (Ip) (annexe 2).

2.4.2. Microscopie électronique a balayage (MEB)

2.4.2.1. Principe de la méthode

La microscopie électronique est une technique basée sur le principe des
interactions électrons-matiere, capable de produire des images en haute
résolution de la surface d’'un échantillon. Un faisceau d’électron focalisé est dévié
a travers des lentilles électromagnétiques, balaie la surface de I'échantillon a
analysée qui, en réponse, réémet différents types d’émissions (Figure 2.2).
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Faisceau Electron
I électronique rétrodiffusé
Emission X rétrodiffusés

Electron
secondaires

Echantillon

A Courant
D’échantillon

Electrons transmis

Figure 2.2. Représentation schématique des interactions faisceau-surface
échantillon
Chaque type d’électron est recueilli sélectivement puis analysé par différents
détecteurs qui permettent de reconstruire une image en trois dimensions de la
surface.

2.4.2.2. Appareillage et méthode de visualisation

Les échantillons cryofracturés sont déposés sur des pastilles de carbone
double face fixées sur des plots. Ces plots sont placés sur le support d'un
métalliseur. La chambre du métalliseur (Annexe 3) est fermée et placée sous vide
d’air. Un balayage d’argon permet d’éliminer I'oxygene dans la chambre. Lors de
la mise en fonctionnement du métalliseur une forte tension, de faible intensite,
traverse une feuille d'un alliage Or/PI. les atomes s’ionisent alors et se déposent a
la surface de I'échantillon d’une épaisseur de 2 a 3 nm. La chambre de métalliseur
est ensuite ramenée a la pression atmosphérique puis les échantillons sont
introduits dans la chambre du microscope. Selon le type d’échantillon a analyser,
les conditions opératoires peuvent changer. En général, une distance de travalil
entre le bras du canon et I'échantillon comprise entre 10 et 12 mm est retenue.
Une tension d'accélération des électrons variant entre 10 a 15 kV est
généralement admise, de méme qu’un courant de sonde compris entre 50 a 150A.

La morphologie des mélanges élaborés aux différentes compositions, a été
étudiée en utilisant la microscopie électronique a balayage (MEB) de marque
Hitachi S-3200N (Annexe 3). L’'observation est réalisée sur des surfaces apres
cryofracturation a tres basse température (azote liquide). Cette méthode permet
de conserver intacte la morphologie générée par I'extrusion de I'échantillon,

puisqu’aux basses températures, 'ensemble des constituants sont a I'état vitreux,
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et ne sont pratiquement pas déformeés lors de la fracturation. La métallisation par
un alliage Or/Palladium est réalisée pour rendre le matériau plus conducteur en
facilitant 'écoulement des charges électriques qui résultent de I'action du faisceau
électronique sur le matériau et cela avec un appareil de métallisation : Thermo
VG. Scientific (Annexe 3).

2.4.3. Méthodes thermigues de caractérisation

L’ensemble des techniques dans lesquelles on mesure une propriété physique
donnée d’'une substance et/ou I'on analyse ses produits de réaction en fonction de
la température, lorsqu’elle est soumise a un programme contrdlé de température,
est connu sous le nom d’analyse thermique [97]. Il existe au moins une dizaine de
meéthodes thermiques qui différent selon les propriétés mesurées et le programme
de température imposé. Ces techniques sont largement utilisées dans le contrdle
de qualité et dans la recherche relative aux produits industriels tels que les
polymeres, les produits pharmaceutiques, les argiles et les substances minérales,
les métaux et les alliages. Nous nous limitons dans notre étude a deux méthodes
qui fournissent essentiellement des informations de type chimique plutét que
physique. Il s'agit de I'analyse thermique différentielle (calorimétrie différentielle a

balayage) et la thermogravimétrie.

2.4.3.1. Analyse calorimétrique différentielle
2.4.3.1.1. Principe de la méthode

On appelle propriétés thermomécaniques, les caractéristiqgues mécaniques
directement conditionnées par la température. Elles sont liées a I'état physique du
matériau polymére dans le domaine de températures. Les températures
spécifiques sont celles qui séparent deux états morphologiques d’'un polymere
comme :

> La température de transition vitreuse (Ty) qui sépare |'état vitreux a T<Tq4 de
I'etat caoutchouteuse a T>Tg;
» La température de fusion T, et la température de cristallisation T ;
A titre d’exemple, la figure 2.3 montre les différentes températures spécifiques
d’'un polymere semi cristallin (PP) et d’'un polymeére amorphe (PC) mise en

évidence par une analyse enthalpique différentielle (DSC) :
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* A létat vitreux les mouvements de segments de chaines ne sont pas
impossibles mais fortement ralentis, ce qui rend le matériau dur et cassant ; alors
qu'a l'état caoutchouteuse le mouvement d’'un nombre limité de segments est
possible, ce qui autorise un comportement d’écoulement visqueux du polymeére.

 La fusion des polymeres semi-cristallins correspond a une transition
thermodynamique du premier ordre. Les zones cristallines des polymeres passent
a I'état liquide visqueux. On note que dans le cas des polyméres a degré de
polymérisation élevé, la température de fusion est indépendante de la masse
molaire.

» La cristallisation n'est pas une transition systématique de la fusion, car un
phénomene de surfusion engendre un décalage entre la température de fusion et
la température de cristallisation lors d’'une expérience de montée et descente en
température. La vitesse de refroidissement influe sur la surfusion : plus la vitesse
sera grande, plus le décalage sera important jusqu’a obtenir une trempe, c’est-a-
dire I'absence totale de cristallisation lors du refroidissement, et le maintient de

polymére dans un état totalement amorphe.
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Figure 2.3. Exemple de la trace DSC d’un polymére amorphe (PC) et d’'un
polymere semi-cristallin (PP)

2.4.3.1.2. Appareillages et mise en ceuvre

Les thermogrammes obtenus par analyse thermique différentielle permettent

d’avoir des informations précieuses concernant 'effet de la partie amorphe sur les
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propriétés thermiques de la phase semi cristalline et vis-versa. Cette information
présente un intérét certain puisque l'on sait que les propriétés du produit
dépendent fortement de la morphologie, celle-ci étant influencée par les conditions
de préparation.

Les analyses de calorimétrie différentielle a balayage (Differential Scanning
Calorimetry ou DSC) mesurent les échanges énergétiques nécessaires a assurer
le maintien d’'une montée ou d'une descente en température programmée a
vitesse constante. Par ce moyen, il est possible d’observer un certain nombre de
transformation physiques comme la fusion, la cristallisation, et la transition
vitreuse. Ces transformations sont caractérisées respectivement par leurs
températures et leurs énergies (enthalpies et capacités calorifiques).

Les expériences se sont déroulées sur un appareil TA Instrument type Q100,
calibré en température en Indium (T, =156,6°C ; AH; = 28.45 J/g) (Annexe 4). La
régulation en température se fait en présence d’'azote gazeux a la montée et
d’azote cryogénique a la descente, ce qui nous permet d’effectuer nos analyses
en milieu inerte et avec différentes rampes de chauffe et de refroidissement.
Concernant nos échantillons, on a utilisé le protocole suivant :

* Une montée rapide jusqu’a 200°C, afin d’effacer I'histoire thermique des
échantillons, suivie d’un isotherme pendant 10min.

* Une descente jusqu'a 10°C avec une vitesse de 10°C/min suivie d'un
isotherme pendant 1min.

« Une monte de température jusqu'a 200°C avec la méme vitesse de
descente suivie d’'un isotherme pendant 1min.

* Une deuxiéme descente dans les mémes conditions pour confirmer les

résultats de la premiére descente.

Ce programme a été executé sur I'ensemble des échantillons (matériaux purs
et mélanges). Le poids des échantillons a analyser ne dépasse pas les 10mg. On
utilise des capsules ouvertes, afin d’éliminer les traces d’humidité dans les
échantillons pendant la premiere montée en température.

Dans I'ensemble des courbes DSC obtenus, I'air des pics de fusion (chaleur
latente de fusion, endothermique) est théoriquement proportionnel au taux de
cristallinité¢ du polymere. En effet, le polymere est pratiguement soumis a un
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phénomene de trempe a sa sortie d’extrudeuse. Quant au refroidissement, la
descente se fait a de faible vitesse (10°C/min) pour favoriser la recristallisation.

Le taux de cristallinité est donné par I'expression :

AH;
Yo = o y (0] SRRSO ¢~ R
f

Avec :
. AH;(J/g) . enthalpie théorique de la fusion du polymere 100% cristallin ; elle
est de I'ordre de 209 J/g pour le Polypropyléne [98-99].

* @: le taux du polypropylene dans le mélange.

2.4.3.2. Méthodes thermogravimétrigues
2.4.3.2.1. Principe de la méthode

La thermogravimétrie (ATG) est une technique permettant de mesurer la

variation de masse d'un échantillon sous une variation de température, ou sur un
palier de température sous une atmosphére inerte. Cette mesure permet de
caractériser la composition du matériau, la réaction de réticulation ou le taux de

I'eau dans I'’échantillon.

2.4.3.2.2. Appareillage et méthodes de caractérisation

Les analyses thermogravimétriques ont été réalisées en utilisant un appareil TA
Q500 Instruments avec la méthode Hi-résolution (50°C/min) sous un flux d’azote
(60ml/min) (Annexe 4). Les mélanges et les granulés d’environ 10mg sont placés
dans une nacelle en platine. L'ensemble des échantillons ont subi la méme
histoire thermique, chauffage entre 20 jusqu’a 1000°C sous un flux d’azote. Le
graphe de la masse absolue ou relative en fonction du temps est appelé

thermogramme ou courbe de décomposition.

2.4.4. Rhéologie a I'état fondu (Géométrie plan-plan)
2.4.4.1. Principe de la méthode

Il existe plusieurs méthodes expérimentales pour mesurer les différentes
grandeurs rhéologiques d’'un matériau polymére a I'état fondu. Le principe du

rhéometre consiste a imposer a I'échantillon une déformation (cisaillement)
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linéaire ou sinusoidale, a un taux de cisaillement ou a une fréquence donnée, et
enregistrer la force normale et le couple correspondants.

Le systeme est constitué de deux plateaux (Figure 2.4), entre lesquels se
trouve I'échantillon. Le plateau supérieur est fixe et relié a la cellule de mesure,
l'autre oscille a la vitesse angulaire Q. Les trajectoires des points matériels sont
des cercles et les surfaces de cisaillement des plans.

Capteur

Plateaux

Echantillon

Moteur

Figure 2.4. Principe du cisaillement plan-plan

On appligue au matériau une déformation sinusoidale et on mesure le couple
tangentiel C et le déphasage 6. Le couple C est relié aux contraintes de

cisaillement générées par les forces visqueuses suivant I'expression :

Ry
0

Avec .t = G*y* et y*=r6*/h

Ou t* est la tension de cisaillement (Pa), R; est le rayon des plateaux (mm),
G est le module dynamique complexe (Pa), y* est la déformation (rad), 8" est
I'angle de cisaillement (rad) et h, 'entrefer (mm).

La mesure de l'angle de déphasage permet d’accéder aux parties réelles et
imaginaires de G':

L - NPT ¢l |
Avec : G* = 2hC*/m R} 0*

G = G SING e ce cee eer eet et et et e et et eee eet ene eee e e e st st sen een ene ee e tee e sre eees (2 — 8)
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G’ : Module de conservation (Pa)
G" : Module de perte (Pa)

- Déformation critique

Il existe une déformation critique, y. au-dela de la quelle les équations de la
viscoélasticité linéaire ne s’appliquent plus. Lorsque I'amplitude de la déformation
est supérieure a cette valeur critique, le matériau commence a se déstructurer et
les modules G’ (élastique) et G* (visqueux) chutent. Avant cette valeur, le matériau
se trouve dans la zone viscoélastique linéaire et les modules G’ et G* sont
indépendants de la déformation. Expérimentalement pour déterminery,, le
matériau est soumis a une déformation d’amplitude croissante et de fréquence
constante.

La limite de déformation a été déterminée pour chaque composition seule, elle
varie entre 1 et 10% pour I'ensemble des compositions. Sur la figure 2.5 est

représenté un exemple de balayage en déformation.
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Figure 2.5. Balayage en déformation du mélange PP90/PC10 a la température
de test de 200°C et a la frequence de 100rad/s

Par conséquent, pour pouvoir étudier I'évolution temporelle des différents
matériaux sans déstructurer la microstructure interne. Nous avons choisi une

amplitude de déformation maximum possible se situant toujours dans la zone de
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viscoélasticité linéaire, cela pour atteindre la zone terminale des modules

dynamique.

- Balayage en fréguence

Aprées la détermination de la limite de déformation, on procede a la
détermination des modules dynamique. Pour cela, le mélange (matériau) est
soumis a une déformation d’amplitude constante et de frequence décroissante. La
figure 2.6 représente I'évolution des modules G’ et G en fonction de la fréquence.
On constate que lorsque la fréquence diminue, le module élastique et le module
visqueux diminue eux aussi. Dans la zone termine (faible fréquence) le module
élastique est approximativement proportionnel & w* par contre le module visqueux
est proportionnel & (w?). Cette tendance affirme le comportement viscoélastique

de ce type de mélange.
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Figure 2.6. Variation des modules élastique et visqueux et la viscosité complexe

en fonction de la fréquence

Ces derniers essais permettent d’obtenir I'évolution du module complexe G*, de
la viscosité complexe n* et du déphasage & en fonction de la fréquence. Il est

alors facile d’exprimer les composantes élastique et visqueuse du module
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complexe, G’ et G” qui fournissent des informations structurelles sur les mélanges

de polymeres.

2.4.4.2. Appareillage de mesure des propriétés rhéologiques

Pour une meilleure étude de différents systémes polymeéres, on a utilisé deux
types de rhéometres ( a déformation ou a contrainte imposée).

Le rhéometre utilisé est de type RDA Il (Rheometric Dynamic Analyzer)
fonctionnant a déformation imposée (Annexe 5). Cet appareil peut fonctionner en
mode écoulement (statique) ou oscillatoire (dynamique). Il est surtout dédié a
I'étude des composeés a « fortes propriétés mécaniques» et plus particulierement
dans notre cas, les mélanges de polymeres et les nanocomposites. Il est mal
adapté aux milieux relativement liquides.

Le rhéometre a contrainte imposé (Annexe 5) a été utilisé pour les échantillons
visqueux en mesure dynamique. La géométrie utilisée est de type plan-plan de
diamétre 20mm, muni d’un systeme anti-oxydation efficace permet de contréler
visuellement I'aspect des bords de I'échantillon.

Pour les mesures, l'appareil appligue un couple (donc une contrainte) et
mesure le déplacement angulaire, c’est-a-dire la déformation (donc la vitesse de
rotation et la vitesse de cisaillement). Le rhéometre peut étre équipé par différents
corps de mesure selon le domaine de viscosité (plan-plan, cbne-plan, double
cbne, cylindres coaxiaux), deux systemes de contrble de température : effet
Peltier et bain a recirculation. Le logiciel de pilotage et de traitements des

données est le RheoWin 3.

2.5. Préparation des mélanges de polymeres

Apres la présentation des propriétés standards des matériaux utilisés et du
matériel de caractérisation des mélanges de polyméres, ainsi que les méthodes
de mise en ceuvre, on décrira les méthodes de préparation des mélanges de
polymeéres.

L'élaboration des mélanges de polymére immiscibles est accomplie avec la
mini-extrudeuse bi-vis conique en co-rotation de type CTWS5 (Haake MiniLab)
décrite dans I'annexel sous 200°C et 50tr/min. Le temps d’extrusion est fixé a
10min, un temps suffisant pour avoir une distribution homogéne de la phase

dispersée dans la matrice ainsi un couple relativement constant. Augmenter le
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temps d’extrusion sous forte cisaillement méne a la dégradation des constituants
de mélange. Cet appareil permet I'élaboration d’'une quantité réduite de mélange
polymeére, de l'ordre de 5 & 7g par mélange. Ceci permet ainsi de travailler avec
de faibles quantités de charge parfois colteuse.

Avant de procéder au mélangeage des polymeres, et aprés pesage de chaque
constituant, les granulés sont placés dans un four avec une faible quantité
d’antioxydant (BHT) a 90°C pendant 18h, et cela pour améliorer la stabilité du
polypropylene (PP) et d’éliminer les traces d’humidité dans le polycarbonate (PC).

Les pastilles destinées aux tests rhéologiques ont été réalisées a l'aide d’'une
presse a plateaux chauffants Carver (USA). Les moules de 20 et 25mm de
diamétre et de 2mm d’épaisseur ont été remplies par I'extrudat puis posés sous le
plateau de la presse a 200°C, on procede au dégazage de I'échantillon (pressage
de l'échantillon pour 10s suivie d’'une décompression 3 fois). Cette opération
permet d’éliminer les bulles d’air des pastilles. L'opération de pressage sous 12T
durera 5min, le refroidissement des plateaux se fait a I'air libre. Les pastilles a

8mm de diametre ont été coupées directement de barrettes de I'extrudat.

2.6. Détermination de la co-continuité par gravimétrie

La méthode gravimétrique est utilisé pour le calcul de I'étendu de la phase
continue. La co-continuité peut facilement étre déterminée lorsqu’on dispose d’un
solvant capable d’extraire sélectivement une des deux phases. L’opération
d’extraction se déroule a des temps différents, on injecte les échantillons dans des
flacons moitie remplient par un solvant, puis soumis sur une table de mélangeage
de marque Stuart (Roller mixer SRT9D) et qui tourne a une vitesse modéree,
apres un temps (t), les échantillons sont séchés dans un four a 80°C pendant 1h
afin de s’assurer de I'absence des traces du solvant, puis repesés, le calcul de la
continuité utilise I'équation (2-9) :

o [T My
%Continuité = [T] X 100 o s e e e e e e e e e (2 — 9)
i

Ou m; est la masse initiale de I'échantillon et, m; la masse finale de I'échantillon.

Ces conditions expérimentales ne sont pas toutes exécutées dans les trois

parties de la these. Pour cette raison au début de chaque partie, on a essayé
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d’exposer brievement les conditions expérimentales retenues. Dans le but de ne
pas encombrer les autres chapitres, on a essayé de donner le maximum
d’'information sur les techniques de caractérisation des polymeres (au sein de

notre laboratoire) ainsi que la méthode de préparation et le matériel utilisé.
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CHAPITRE 3

ETUDE DES MELANGES BINAIRES PP/PC
INFLUENCE DE LA COMPOSITION DU MELANGE SUR LE COMPO RTEMENT
MORPHOLOGIQUE, THERMIQUE ET RHEOLOGIQUE

3.1. Introduction

Dans cette partie, on présente tout d’abord les polymeéres utilisés et on donne
leurs propriétés, en décrivant le choix du couple matrice/phase dispersée.

On décrit par la suite le procédé de mise en ceuvre des mélanges, I'extrusion
bivis, en donnant une description générale du procédé d’extrusion, suivie des
caractéristiques techniques de I'appareil (extrudeuse Minilab bi-vis).

Pour la caractérisation des matériaux de base et des mélanges, on portera une
grande attention a la description des méthodes d’analyse utilisées.

Dans cette étude, on a étudié une série de gammes de compositions du
mélange PP/PC de 0 a 100% PC a proportion variant de 10% en poids (Tableau
3.1).

Tableau 3.1. Composition des mélanges PP/PC préparés

Mélange Polypropyléne (PP) Polycarbonate (PC)
PP100PCO 100 0
PPO0OPC10 90 10
PP80OPC20 80 20
PP70PC30 70 30
PP60PC40 60 40
PP50PC50 50 50
PP40PC60 40 60
PP30PC70 30 70
PP20PC80 20 80
PP10PC90 10 90
PPOPC100 0 100

Nb : on rajoute 0.2% en poids de I'antioxydant BHT pour 'ensemble des échantillons.
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3.2. Matériaux utilisés

Les polymeres utilisés dans cette étude sont d'origine industrielle. Le
polypropylene isotactique (PP Moplen RP241H) sous forme de granulé est fourni
par la société Basell (Netherland). Il possede les caractéristiques suivantes :
indice de fluidité (MFI) de 1,8g/10min sous conditions (230 °C, 2,16 kg) et une
densité de 0,905 g/cm?.

Le polycarbonate (PC) Lexan A-130 est fourni par la société General Electric.
Co (USA) sous forme de granulé, avec un indice de fluidité (MFI) de 3 g/10min
sous conditions (300 °C et 1,2 kg). L’analyse thermique donne une température de
transition vitreuse de 147 °C.

3.3. Résultats et discussions

3.3.1. Chromatographie d’exclusion stérique

Une analyse par chromatographie d’exclusion stérique (SEC) dans le THF a été
réalisée sur le polycarbonate, afin de déterminer les masses molaires moyennes.
La polymolécularité peut jouer un role tres important sur les mécanismes de
diffusion des chaines et leurs comportements rhéologiques [100]. La colonne
utilisée pour ce type de polymére est une colonne PL jeu G5 de PL (Polymer

Laboratories). Les résultats obtenus sont illustrés dans le Tableau 3.2.

Tableau 3.2. Masses molaires moyennes du polycarbonate

Matériau M,, (g/mol) | "M, (g/mol) lp (-) Remarque
polycarbonate 46470 15640 2.975 Distribution de
Flory

On remarque un faible indice de polymolécularité qui ne dépasse pas 3. Ce qui
nous laisse penser que la distribution des macromolécules du polycarbonate
utilisé est homogene. La polymolécularité du polymere affecte fortement I'allure de
la courbe d’écoulement. On constate que, lorsque la distribution des masses
molaires est plus large, la viscosité quitte le plateau newtonien a des gradients
d’autant plus bas, et que la diminution de la viscosité avec le taux de cisaillement
est d’autant plus lente. Ce comportement s’interpréte aisément par I'existence de

temps de relaxation longs, caractéristiques de chaine plus long [101].
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3.3.2. Morphologie développée durant I'extrusion

La morphologie des mélanges avec différentes concentrations du PC est
illustrée dans la figure 3.1. Les échantillons photographiés sont pris directement
de I'extrudat afin d’évaluer I'effet de la composition sur la taille et la forme de la
phase dispersée. En général, la morphologie des mélanges polymeres est liée
directement aux propriétés viscoélastiques de chaque phase [102].

On remarque que les morphologies générées par I'extrusion sont divisées en
deux grandes familles : une dispersion sous forme de gouttelettes ou de filaments
dans la matrice avec une co-continuité des deux phases. Il est clair d’aprés les
micrographes que, lorsque le taux du PC augmente dans le mélange, la taille des
gouttelettes PC augmentent au fur et & mesure jusqu’a atteindre une certaine
limite de composition (30% en poids), en dépassant cette composition, les deux
polyméres forment des structures de phases co-continues. Avec I'augmentation
du taux de PC, on atteint I'inversion de phases, le PC forme la phase continue
(matrice) par contre le PP devient la phase dispersée. La morphologie des
échantillons PP90OPC10 (Figure 3.1-a), PP80PC20 (Figure 3.1-b) et PP70PC30
(Figure 3.1-c) présente une phase dispersée sphérique (PC) dans la matrice (PP).
Par contre, les échantillons PP60PC40 (Figure 3.1-d et d’), PP50PC50 (Figure
3.1-e) et PP30PC70 (Figure 3.1-g) des lamelles ou filaments dans la matrice ou la
co-continuité s’installe. Les micrographes (Figure 3.1d et d’) montrent une réelle
description de la microstructure (en deux dimensions) générée par I'extrusion d’'un
mélange de polymeére. En se basant seulement sur le premier micrographe, on
conclut que la phase dispersée est formée par des gouttelettes dans la matrice,
par contre, 'accouplement de la vue transversale avec la vue longitudinale par
rapport a I'écoulement dans I'extrudeuse, montre que la phase dispersée est

formée par des longs filaments en direction de I'écoulement.
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Figure 3.1. Micrographes MEB du mélange PP/PC avec différentes
concentrations: a( 90/10), b (80/10), c (70/30), d (60/40) vue longitudinale et
transversale, e (50/50), f (40/60), g (30/70), h (20/80)

La difference de taille des phases dispersées dans deux compositions
antagonistes PP70PC30 et PP30PC70 peut étre expliquée par la différence
relative de viscosité de chaque constituant dans le mélange. D’ou le polypropyléne
forme de fines particules dans la matrice visqueuse polycarbonate, cela peut étre
da aux restrictions relatives de I'effet de diffusion sur la coalescence des particules
et 'augmentation des contraintes de cisaillement résultant de la phase la plus
visqueuse (matrice) [102]. Les raisons fondamentales responsables de l'instabilité
de la morphologie est la compétition entre deux phénomeénes : la coalescence et
la rupture [39,102-104]. D’apres les micrographes, les interfaces entre les
particules PP dans la matrice PC est trés clair ce qui représente une mauvaise
adhésion entre les deux phases et une faible miscibilité [102]. Ces résultats sont
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analysés en utilisant le diameéetre moyen en nombre et en poids (d,, dy) et le
coefficient de polydispersité (Ip) [104] :

X n;d;
e R
Y n;d?
dy
P=4 (2-3)

Le Tableau 3.3 montre que le passage de 10%PC a 20%PC a presque triplé la
taille de la phase disperse, puis cette valeur devient pratiquement constante a
30%PC ; cela peut étre diO essentiellement a la concentration de la phase
dispersée et qui augmente la coalescence. On remarque aussi que le coefficient
de polydispersité est relativement constant; il se situe entre 1 et 1,7 dans
'ensemble des mélanges. Cette faible polydispersité du diametre moyen de la
phase dispersée est un indicateur de I'hnomogénéité de la taille de la phase
dispersée dans le mélange.

Table 3.3. Diametre moyen en nombre et en poids de différentes concentrations

du mélange PP/PC ainsi que indice de polydispersité.

Mélange dn(um) dw(um) Ip (-)
PP90PC10 1,09 19 1,74
PP80PC20 2,44 2,69 1,10
PP60PP40 3,09 3,59 1,16
PP40PC60 3,76 4,56 1,21
PP70PC30 2,72 3,29 1,21
PP30PC70 3,49 4,24 1,21

3.3.3. Propriétés viscoélastigues des mélanges de polymeéres

Le comportement viscoélastique des polymeéres dans la zone terminale (temps
longs ou hautes températures) revét une importance particuliere car c’est dans
cette zone que seront transformeés les matériaux de cette étude (transformation a

I'état fondu). En plus, les déformations macroscopiques mises en jeu lors de la
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mise en forme relévent de la viscoélasticité non linéaire. La viscoélasticité linéaire
est une source d’information importante quant a la structure des macromolécules,
qui conditionne le comportement rhéologique. La premiére étape dans cette
caractérisation rhéologique s’intéresse plus particulierement aux matériaux purs
par des expériences de spectrométrie dynamique, dans le domaine linéaire. Des
mesures rhéologiqgues en mode dynamique oscillatoire a déformation contrélée
ont été ainsi effectuées a l'aide d'un rhéometre RDA Il en géométrie plan-plan
dans la zone de fréquences comprises entre 0.01 et 100rad/s. la deuxieme étape

sera consacré entierement aux mélanges de ces deux matériaux.

3.3.3.1. Domaine linéaire des matériaux purs

L’étendue du domaine linéaire s’obtient par la sollicitation d’'un échantillon sous
des déformations croissantes pour une fréquence et une température données. La
figure 3.2 montre I'étude du domaine linéaire par le suivi des modules dynamiques
et tan(d) en fonction de la déformation. Soit cette étude en déformation peut
s'effectuer rapidement et cela juste apres avoir placé I'échantillon dans la
géomeétrie du rhéometre, ou il est nécessaire d’attendre que I'échantillon ait atteint
un état d’équilibre, c’est a dire pour lequel les composants élastiques n’évoluent
plus dans le temps.
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Figure 3.2. Evolution des modules dynamiques (G’, G”) et tan (d) du
polypropyléne en fonction du taux de déformation (200°C et 100rad/s).
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La figure 3.2 montre que la limite acceptable en déformation est de I'ordre de
2%. La zone de viscoélasticité linéaire est limitée par la dépendance des modules
dynamiques a la déformation.

Les figures 3.3 (a et b) présentent la variation du module d’élasticité (G’) et la
viscosité dynamique (n*) en fonction de la fréquence. Afin d'avoir une idée
générale sur le comportement rhéologique des polymeres purs pendant la phase
d’extrusion, les expériences ont été exécutées a la méme température d’extrusion
(200°C). La figure 3.3-a montre la dépendance entre le module d’élasticité et la
fréequence, ce dernier augmente avec l'augmentation de la fréquence, on
remarque aussi que le polycarbonate est tres élastique par rapport au
polypropylene. Pour un systeme viscoélastique, I'élasticité des deux phases est un
critere tres important dans l'opération de mélangeage. En général, il est tres

difficile de déformer une phase élastique dans une phase non élastique [19, 105].
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Figure.3.3 : Evolution des parametres viscoélastiques en fonction de la fréequence
a 200°C des matériaux PP et PC

a) module d’élasticité et b) viscosité complexe.

On constate facilement d’apres la figure 3.3 que sur I'ensemble de la gamme de
frequences de cisaillement, le PC est plus visqueux que le PP et présente un long
plateau Newtonien a partir de 1rad/s, indiquant une faible sensibilit¢ au
cisaillement. Le PC et le PP montrent un comportement pseudoplastique
prononcé dans la gamme de hautes fréquences. Le rapport de viscosité entre le
PP et le PC est tres grand et avoisine (43 dans la région newtonienne). Le PC est
tres visqueux a cause de sa structure de chaine moléculaire rigide. Le mouvement

des chaines moléculaire est restreint sauf pour les hautes températures, par



61

contre le polycarbonate se dégrade rapidement a haute température. De ce fait, il
est tres important d’améliorer sa processabilité [106]. Sur la figure 3.3-a, le PC
montre une légére déviation a basse fréquence (zone terminale), on pense que

cela peut étre di a un début de degradation du PC.

3.3.3.2. Caractérisation sur une large plage fréguentielle

Une alternative est lapplication du principe de Superposition Temps-
Température (TTS) largement validé sur les polyméres fondus. Ce principe est
basé sur I'équivalence des variations de certaines variables physiques, tel que le
module de cisaillement, la température et la fréquence. Cela signifie que le
comportement obtenu a une fréquence w; a la température T; peut se reproduire
a la fréquence w, a la température T, tel que :

La possibilité de construire des courbes maitresses est la traduction graphique
de la méthode des variables réduites, dont une formulation analytique est donnée

par des équations du type [107]:

wlaTl/Tref = wzaTl/Tref Maa an o mEn wws wes mEE mEE NEs mms mas saa wm wma wes was mma mEm wms wes mw mnm wms wms waw (2 - 4’)

Ou T correspond a une température de référence, pour laquelle il est possible
de construire les courbes maitresses. Les coefficients (at/rref) Sont les facteurs de

translation, identiques pour les fonctions G’ (w) et G”(w).

A I'état fondu, une simple loi de type Arrhenius décrit parfaitement dans notre

cas I'évolution de la viscosité avec la température. Elle est de la forme suivant :

Eag”) ) [l A 2=

T T

n(T) = n(To)exp(

Ou Ea(To) est I'énergie d’activation apparente pour I'écoulement dans un
domaine de température autour de To. n(T) et n(T,) sont respectivement les

viscosités du matériau a la température T et a la température de référence Tief.

A partir de cette loi, le facteur de glissement (ar) qui a permis de tracer les

courbes maitresses, est défini comme :

)
T P (Tg) =T T e e

e (2= 6)
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Il est important de noter également que nous avons procédé, pour tracer les
courbes maitresses pour G’ et G”, au calcul des facteurs de glissement
horizontaux (ar) et verticaux notés (by) (Figure 3.4).

L’évolution de (ar) avec la température obéit également a une loi de type
Arrhenius qui permet de calculer les énergies d'activation apparentes pour
I'écoulement des différents matériaux. La mobilité des chaines de polymére a I'état
fondu dépend de la température. Il est donc important de déterminer I'énergie
d’activation correspondante.

Un exemple des courbes maitresses des deux polyméres (PP et PC) obtenus
en utilisant la superposition temps/température (TTS) pour une température de
référence de 210°C sont données en figure 3.4.

L’intérét de I'obtention de courbes maitresses est d’obtenir les caractéristiques
viscoélastiques du polymére sur une gamme de temps considérablement élargie

par rapport aux possibilités de mesure des rhéometres.
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L’évolution avec la température du facteur de déplacement suit également une
éguation de type Arrhenius (figure 3.5). Les valeurs d’énergie d’activation de la
mobilité des chaines a I'état fondu sont respectivement pour le PP et PC : 50.7 et
149.9 kJ/mol.

Il est clair que la courbe maitresse de viscosité du polypropyléne présente une
pseudoplasticité notable avec le cisaillement au-deld de 0.1s™. En dessous de
cette valeur, leur comportement est de type Newtonien. Cette valeur qui sépare

les deux comportements est décalée pour le polycarbonate et devient égale a 1s™.

3.3.3.3. Stabilité des polyméres de base

Afin d'étudier la stabilité des polyméres de base a la température de mise en
ceuvre, on a imposé aux deux polymeres un cisaillement en fonction du temps a
fréequence et déformation constantes.

La figure 3.6 montre la variation de G’ et G” en fonction du temps (200°C et
w=10rad/s), le test a duré 60 min. Cela est treés suffisant pour avoir une idée sur la
stabilité thermique sous cisaillement des échantillons. On remarque bien que sur
toute la durée du test, les modules d’élasticité et de perte sont indépendants du
temps pour I'ensemble des échantillons, ce qui nous permet de dire que nos

matériaux sont stables sous les conditions de mise en ceuvre et dans le temps.
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Figure 3.6. Variation des modules dynamiques en fonction du temps des

matériaux purs

3.3.4. Comportement rhéologique des mélanges PP/PC

Le comportement rhéologique des mélanges de polymeéres est généralement
tres compliqué surtout dans le cas des mélanges immiscibles dou ce
comportement dépend de plusieurs parameétres dont la composition, les propriétés
viscoélastiques des constituants, la vitesse de cisaillement et de la température.

Les propriétés rhéologiques ont été déeterminées par un rhéometre de type RDA
Il & déformation contrdlée. Les modules de conservation et de perte ainsi que la
viscosité complexe des mélanges 0, 10, 20, 30, 50, 60, 70, 80, 90 et 100% en
poids PC dans le mélange PP/PC ont été représenté sur les figures 3.7-a, 3.7-b et

3.7-c respectivement.



@

3 . .40 PP
10° = s oo © PP90
E PP G T R R I /{;ﬁ»{fk b?@gaﬁ«é PP8O
] *
5] prEtREErE R E Y °°gf = ¥ PP70
E 10° 3 = s 60
3 < < - = P PP
£ ] e S amuEFET A @\@j@e PP50
® 10 _ g ® FH 3 L ° > PP30
;&;gg;gfzig\g;gg;gg%:ﬁ#& ° A@Z/Qéf‘%%w = PP20
E - Ao/«:pl_r\:ﬁl#:' + PP10
1 - A B < o =4
10° 3 % 46;2?‘, « PC
,8 E < Ac%é}‘i—}#:, 9 £
0] > ] QQG fFOQQFE?D I
10° 3 = = o g
MRS
101: o=
3 o E
3 =) H
. o |
10° — T — T — T — T
10? 10™ 10° 10" 10%
frequence(rad/s)
(b)
T T T T T T D D 3 Dor
10° 4 MRRARS A AREVAE A o PP
3 R *x * 3
3 c o oo oo ggg§§§§ggﬁ§ﬁ%ﬁ o PP90
] * x & rr E > 1 & PP80
10° sEEEREREBE Lo _Jd v PP70
@ eI XA & PP6O
E > PSR4 %ﬁo §
E ] Lo loaoe®®  [a®d 005 q 2 PPSO
0 10¢ LIPS _@ﬁ@%ﬁ 0 P & PP30
PRSI DN A= ©  PP20
Jeeoeg A g >
] @ £ 5% o¥ * PP10
.8 > @;{%‘( o~
1 o AQ KT @» PC
Q0 10° e &
E g _g¥ E
g ] OX@(fDD ]
] 5 I
10° g 5B g
3 [m) =
] o H
10" - —— rr
10* 10™ 10° 10* 10°
fréquence (rad/s)
©)
10° g T
1 - 1o PP
107 ] s _ i © PPo0
FE R LT s o 5 & PP80
o ] ‘%&*&*m_ 1 s PP70
@105&& wg* = = g X PP60
E Fpp®e=a E
glos. 355 el el -i PP50
E 2 ; e T Y Yo oo %7 T = = E PP30
g 3 B o T¥EEE 5249 e PP20
g'lo" 3 555 == * PP10
3 0<% & P& [EISZY é? L2 B
E S s A =S P 3 3% « PC
9 10°4 DDDDDDDD@@D%%%E@%:ﬁééiﬁ@%ﬁ%?
'g ¥ ®wow 4
10?4 I
> 73
;
10° I
10? 10* 10° 10" 10%

fréquence (rad/s)

Figure 3.7. Influence de la composition du mélange PP/PC sur les propriétés
rhéologiques en fonction de la fréquence a 200°C.
Module de conservation, b) Module de perte, c) Viscosité complexe.



66

Les figures 3.7 (a, b et ¢) montrent les modules de conservation (G'(w)) de
perte (G”(w)) et la viscosité complexe (n*(w)) des mélanges PP/PC avec
différentes compositions ainsi que les constituants de base (PP et PC) en fonction
de la fréquence de sollicitation, a la méme température (200°C).

On remarque que le module élastique (G'(w)) sur la figure 3.7-a de I'ensemble
des mélanges est plus élevé par rapport au module élastique du PP pur, donc
pour une premiére constatation I'ajout du PC comme phase dispersée améliore
I'élasticitée du mélange. De plus, les mélanges ou le PP joue le réle de phase
dispersée, montrent une élasticité supérieure comparativement aux deux
constituants formant le mélange. Les concentrations intermédiaires forment une
morphologie de co-continuité des phases. L'amélioration de [Iélasticité des
mélanges comparés aux constituants du mélange a été évoquée par plusieurs
chercheurs et dans différents mélanges [61, 108-111]. Ce comportement peut étre
attribué au processus de la forme de relaxation de la phase dispersée (gouttelette)
lorsqu’elle est finement cisaillée. Lorsque la concentration de la phase dispersée
augmente cela augmente la taille de goutte (phénoméne de coalescence) est rend
le processus de relaxation plus long, et qui conduit a une élévation du module
élastique.

D’aprés la figure 3.7-a, on ne remarque pas l'existence d’épaulement sur les
courbes de G’(w) pour les faibles concentrations de PC dans le mélange (PP90 et
PP80). Cela est visible sur la courbe PP70, d'ou on observe un faible épaulement
sur la courbe au point (w=1rad/s). Ce comportement est en bonne adéquation
avec les predictions de Graebling et al. [112]. Ces auteurs ont étudié l'influence du
taux de la phase dispersée sur le second plateau. lls ont observé que I'élévation
du taux de la concentration de la phase dispersée augmente I'élasticité au plateau
(G'p) ainsi que la largeur du second plateau.

La figure 3.7-c montre la variation de la viscosité complexe en fonction de la
frequence. Les parametres rhéologiques des échantillons ou le PC est la matrice
montrent un comportement d’'un solide élastique sans plateau newtonien et sont
supérieurs aux deux constituants formant le mélange. Cette constatation indique
I'existence d’une forte interaction entre la matrice polycarbonate et la phase
dispersée polypropyléne, cela peut étre attribué a I'enchevétrement des
macromolécules ou a lexistence d'une bonde dhydrogene. Ce dernier

phénomene a été révélé par plusieurs autres auteurs dans différents mélanges
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binaires. Banik et al. [113] ont supposé I'existence des liaisons hydrogéne dans le
mélange polyéthylene haute densité/polystyrene en phase fondue. Ce méme
comportement a été discuté par Li and Favis [114] dans le mélange
polycaprolactone/thermoplastique starch. La présence d'un réseau physique a
I'état fondu conduit a une élévation des propriétés rhéologiques et qui a donc un
effet stabilisateur sur la structure élongationelle. Ceci dit, cet état d'élasticité
élevée dans le polycarbonate résiste aussi a la déformation, lorsque elle est
déeformé, garde cette forme et ne revient plus a la forme initiale (Figure 3.1-d et d’).
Toute fois, il est possible aussi que la structure filamentaire générée soit attribuée
principalement a la forme des vis de I'extrudeuse et au type d’extrusion. Huitric et
al. [115] ont étudie l'influence de la composition du mélange PE/PA12 sur les
propriétés rhéologiques, ils ont conclu que la viscosité newtonienne du mélange
est plus élevée de leurs constituants dans tous les états de figures, cette déviation
augmente de part et d'autre jusqu’a atteindre une valeur moyenne dans la zone de
co-continuité des deux phases.

Le mélange PP70PC30 montre une faible viscosité par rapport a la matrice PP.
Ce type de comportement a été révélé par plusieurs chercheurs. Utracki [1] a
passé en revue des mélanges qui présentent des anomalies (faible viscosité), ou il
a observé une déviation négative de la viscosité dans une large gamme de
mélange de polymeres immiscibles. Lin [68] a dérivé une équation pour calculer la
viscosité du mélange par rapport a la viscosité des constituants, dans le cas de
glissement interfaciale. Zhoo et Macosko [116] et Son et al. [74] ont étudié le
phénomene de glissement interfaciale polymere-polymére dans les systemes en
co-extrusion, leurs études montrent que plusieurs chercheurs ont rencontré cette
anomalie de décroissement de viscosité dans les mélanges polymeres
immiscibles, ils ont conclu que cela est di au glissement interfacial entre les
constituants du mélange. Les difficultés rencontrés pendant I'étude du mélange
PP/PC sont peut étre comparé a celles de Lipatov et al. [117] dans le systéme
PS/PC. Ces auteurs ont montré la complexité du comportement rhéologique

PS/PC en fonction de la concentration du mélange.
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3.3.5. Etude de la cocontinuité dans le mélange PP/PC

L’évolution du module de conservation et de la viscosité complexe en fonction
de la composition du mélange PP/PC est illustrée sur la figure 3.8. Les résultats
sont obtenus a 200°C et O.lrad/s (basse fréquence). Sur l'ensemble des
concentrations, les propriétés rhéologiques des mélanges sont plus grandes par
rapport a celle de la matrice PP, excepté pour le mélange PP70PC30 qui présente
une anomalie de faible viscosité. Cela peut étre da probablement a un
changement de morphologie de la phase dispersée (transition gouttelette-filament)
suivie d'un phénomeéne de glissement de chaines polymere PP sur les filaments
PC (Figure 3.1-c). Dans les mélanges riches en polypropyléne, le module
élastique et la viscosité complexe sont situés entre ceux des deux constituants
formant le mélange. Dans l'autre cas, les propriétés rhéologiques sont supérieures
par rapport a ceux des deux matériaux de base. Dans la zone intermédiaire (40 a
60% en poids PC), nous pensons que la cocontinuité entre les deux s’est installé

ou un changement de morphologie de I'une des phases.
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Figure 3.8. Module d’élasticité et viscosité complexe en fonction de la composition
des mélanges PP/PC a 0.1rad/s et 200°C

3.3.6. Effet de la température sur les propriétés rhéologiques

L'étude de l'effet de la température sur les propriétés rhéologique s’est

effectuée sur un mélange PP50PC50 ainsi que les deux constituants purs (PP et
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PC). La figure 3.9 montre la variation du module élastique et la composante
élastique de la viscosité en fonction de la température, sous refroidissement entre
250°C et 140°C a une fréquence de lrad/s et une déformation de 10%. Comme il
a eété montré sur la figure 3.9-a, le module de conservation du polycarbonate et du
mélange varie considérablement en fonction de la température par rapport au
polypropyléne. L’allure de la courbe PC est divisée en deux parties, entre 250 et
230°C, la courbe a une faible pente, en dépassant cette température la pente
change significativement. L’'ajout du PC au PP augmente les caractéristiques
rhéologiques du mélange a haute température. L’élasticité du mélange change de
pente au environ de 180°C et cela peut étre due a la température de transition

vitreuse du polycarbonate (165°C).
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Ces comportements rhéologiques ont été étudiés par différents auteurs.
Vlassopoulos et al. [118] et Bousmina et al. [119] ont utilisé cette représentation
pour localiser en termes de température la ségrégation/homogénéisation des
phases dans les mélanges de polyméres. On peut noter que la pente des courbes
d’élasticité et de viscosité montrant que le polypropyléne ne présente pas un
changement de pente.

Le mélange PP50PC50 (Figure 3.9) montre une tres haute élasticité dans la
zone de haute température, par rapport aux constituants du meélange. Sur la
méme figure, on remarque aussi une intersection aux environs de 200°C entre les

courbes du polycarbonate et du mélange. Les viscosités du polycarbonate et du
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mélange sont trés fortes par rapport a celle du polypropyléne, cette différence
augmente avec la diminution de température. De ce fait on peut dire que le PP est
moins thermosensible par rapport aux deux autres échantillons. Ce phénomene
est trés intéressant pendant la phase de refroidissement du mélange dans la mini
extrudeuse, ce qui donne une opportunité de sauvegarder la morphologie générée

pendant I'extrusion.

3.3.7. Influence du taux de cisaillement sur les propriétés rhéologiques du

mélange
L'effet de la vitesse de cisaillement dans I'extrudeuse sur les propriétés

rhéologiques a été étudie, le choix du mélange est fixé sur le mélange PP70PC30
a 170°C. Comme il a été souligné au début du chapitre, ce mélange présente une
anomalie de baisse de viscosité par rapport aux deux constituants formant le
mélange.

La morphologie développée pendant I'extrusion a une influence majeure sur les
propriétés rhéologiques du meélange. Pour cette raison, ce mélange a été extrudé
par différentes vitesses de cisaillement : 50, 100, 150 et 200 tr/min & 200°C. La
présentation Cole-Cole (Figure 3.10) fournit une voie intéressante pour
représenter les résultats des modules dynamiques ((n' = G"/w) et (n" = G /w))
[120, 121]. Dans cette représentation, le domaine fréquentiel est visiblement
séparé. A haute fréquence, le comportement élastique est dominé par I'élasticité
des phases, par contre, a basse fréquence l'effet de la tension interfaciale est le
plus dominant. Les graphes Cole-Cole des viscosités complexes [120, 121]
permettent la détermination de deux importants parametres qui sont : la viscosité

a cisaillement nulle (viscosité newtonienne) no, l'intersection de l'arc avec I'axe
réel et le temps moyen de relaxation (t, = 1/a,c), d'ou w. est la fréequence au

maximum de larc ((n"(w)). Par contre, une déviation des courbes a été
enregistrée a basses fréquences, cette déviation est trés prononcée sur la courbe
cisaillée a 150 tr/min. Ce résultat est peut étre du a I'effet de I'immiscibilité dans le
mélange et une diminution de la taille de la phase dispersée, et peut aussi

s’expliquer par une deuxieme relaxation dd a I'interface et la phase dispersée.
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Figure 3.10. Diagramme Cole-Cole de la viscosité

complexe des échantillons cisaillés PP70PC30

La figure 3.10 montre aussi un décalage du maximum des courbes vers le bas
et vers la gauche, en diminuant le temps de relaxation et la viscosité newtonienne
respectivement, en augmentant la vitesse de cisaillement. L’élasticité et la
viscosité des constituants jouent un rdle plus dominant comparativement a la
vitesse de cisaillement dans I'établissement de la morphologie finale du mélange
Mighri et al. [122].

3.4. Analyse de la continuité par gravimétrie

La méthode gravimétrique a été utilisée pour le calcul de continuité des phases
polymeres. Trois mélanges ont été sélectionnés directement sur la barrette
extrudée. Les échantillons préalablement cryofracturés dans l'azote liquide, avec
différentes concentrations ont été immergé dans un solvant adéquat (THF), a la
température ambiante pour différentes périodes. La perte du poids a été calculée
pour représenter le taux de continuité (équation 2-9).

La figure 3.11 montre I'évolution de la continuité en fonction du temps
d’agitation des mélanges dans le solvant. D’aprés ces courbes, on peut noter que
la co-continuité est proportionnelle au taux du PC dans le mélange. Apres 150h
dans le solvant, le taux de continuité du mélange PP40PC60 ne dépasse pas les
40%. Ce faible taux peut étre di principalement au rapport de viscosité trés élevé
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entre les deux phases formant le mélange (22 =43) & 200°C. D’aprés ces

npp
observations, on peut déduire que le polymére a faible viscosité (PP) a enveloppé
le polymere visqueux et empéché le solvant de réagir avec le PC et de fait réduit

la tension interfaciale entre les constituants.
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Figure 3.11. Evolution de I'extraction du polycarbonate en fonction
du temps dans différents mélanges: PP40PC60, PP50PC50, PP60PC40

Dans ce méme ordre d’'idée, on a essayé de répondre a la question suivante:
pourquoi le taux d’extraction du PC est si faible dans I'ensemble des
échantillons ?

A ce propos, on a extrudé le mélange PP40PC60 sous une température de
250°C, cela pour avoir une bonne dispersion dans le mélange et réduire le rapport
de viscosité entre le PC et le PP de (43 & 200°C) a (3 & 250°C). A ce rapport de
viscosite, Grace [39] suppose que la rupture de la phase dispersée dans la
matrice est possible.

La figure 3.12 montre les micrographes MEB du mélange PP40PC60 des
échantillons extrudés a 200 et 250°C respectivement. Apres extraction de la
phase dispersée, on peut noter que dans les deux micrographes la phase PP
représente une phase continue. Par contre, dans le premier micrographe,
I'extraction du PC n’a pas dépassé les 40% en poids apres 150h (Figure 3.12).
Contrairement au deuxieme micrographe extrudé a 250°C, I'extraction du PC a
atteint les 90% aprés seulement 2h. A 200°C le PC est représenté par des

filaments couverts par un film mince du PP, et qui joue un rdle de protecteur du
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PC par rapport au solvant. Par contre, a 250°C et apres extraction, le

polycarbonate est représenté par des trous profonds (forme lamellaire).

Figure 3.12. Micrographes MEB des mélanges PP40PC60 apres

extraction de la phase PC extrudés a 200°C and 250°C respectivement

3.5. Analyse calorimétrique différentielle

3.5.1. Matériaux polymeéres purs

Les courbes DSC (Figures 3.13 a et b) apportent des informations précieuses
sur les polymeres de base. Comme le PP est un semi-cristallin, il est donc
caractérisé par une température de fusion et de cristallisation et une enthalpie de
cristallisation. La cristallinité augmente au fur et a mesure avec les propriétés
mécaniques de I'échantillon. Le PC est un polymere amorphe donc il est
caractérisé par sa température de transition vitreuse. Les résultats de l'analyse

des deux courbes de la DSC sont rapportés sur le Tableau 3.4.

Tableau 3.4. Valeurs récapitulatives des propriétés thermiques des polymeéres de

base a une vitesse de chauffe de 10°C/min

Polymére Tt (°C) T: (°C) T4(°C) AH: (J/9) Xc(%)
PP Moplen RP241H | 145°C 110 55.5 26.6
(PC) Lexan A-130 165°C
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Figure 3.13. Thermogrammes DSC des échantillons PP et PC

3.5.2. Influence de la vitesse de chauffe sur la cristallinité du PP

La cristallinité des polymeres est en relation directe avec la température de

refroidissement dans les extrudeuses (histoire thermique). Ce paragraphe est

dédié a I'étude de la cinétique de cristallisation du polypropylene (PP Moplen

RP241H) (semi-cristallin) en fonction de différentes vitesses de refroidissement.

L’échantillon PP a subi le méme programme cité dans le paragraphe précédent;

mais avec différentes vitesses de chauffe et de refroidissement (Figure 3.14).
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Figure 3.14. Thermogrammes DSC du PP a différentes vitesses

de chauffe et de refroidissement.
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Pour I'échantillon PP étudié, on retrouve le comportement classique des
polyméres semi cristallins a différentes vitesses de refroidissement. En effet, la
figure 3.14 et le tableau 3.5, nous ont permis de constater que I'augmentation de
la rampe de chauffe décale vers les basses températures les pics de fusion et de
cristallisation. Les pics deviennent de plus en plus larges, ceci implique que la
fusion des sphérolites n’'est pas totale et on risque d’avoir une microstructure
hétérogene avec des particules non fondues dans le matériau. L’'analyse des
résultats montre aussi une légére augmentation du taux de cristallinité du
polypropyléne, ce qui peut améliorer les caractéristigues mécaniques du matériau
(amélioration de la rigidité et de la limite élastique).

Pendant la phase finale de mise en ceuvre de I'échantillon, la vitesse de
refroidissement joue un role capital, si elle est rapide la cristallisation du matériau
est incomplete et le taux de cristallinité pourra varier d’'un point a l'autre de
I’échantillon en fonction de I'histoire thermique locale. La cristallisation incomplete
et 'hétérogénéité spatiale de la distribution du taux de cristallinité, pourront avoir
des conséquences défavorables sur le comportement a court et a long terme de la
piece [100].

Tableau 3.5. Valeurs des températures de cristallisation et de fusion a différentes

vitesses de chauffe et de refroidissement (PP).

Vitesse de chauffe T.(°C) Tm (°C) Xc (%)
(°C/min)

5°C 115,2 146,0 24,7

10°C 1125 145,4 25,8

20°C 108,9 143,9 26,9

40°C 100,9 143,2 27,9

3.5.3. Effet du traitement thermomécanique sur la cristallinité du PP

Pour mieux connaitre l'effet des différents étapes de mise en ceuvre sur la
cristallinité du PP, on a procédé a I'étude de deux échantillons du PP par DSC, le

premier est a I'état pur (granulé), le deuxiéme est un échantillon qui a subit
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'ensemble des opérations (extrusion et moulage compression). D’apres les
thermogrammes  (Figure 3.15), on remarque que les opérations
thermomécaniques qu’a subit I'échantillon ont une influence majeure sur les
propriétés thermiques du PP.

Les pics multiples de fusion sur le thermogramme du PP pur indiquent la
présence d'une large distribution de taille de lamelles dans le polymére semi-
cristallin, due a la cristallisation secondaire lors des recuits. Deux mécanismes
principaux ont été retenus pour expliquer ces pics de fusion multiples, la double
morphologie et la fusion-recristallisation-refusion.

Les thermogrammes de DSC des polyméres semi-cristallins sont également
sensibles aux conditions de déformation, comme la température et le taux de
déformation [123], ainsi que le taux de cristallinité initial. Deux cas différents
peuvent étre présentes :

* Une réduction de cristallinité au début de la déformation est observée dans
plusieurs cas de polyméres semi-cristallins. Ce phénomene peut étre expliqué par
la destruction de la structure initiale des sphérolites, au moins en patrtie.

* Pour des déformations au voisinage de T4, on assiste a I'apparition de pics
exothermiques de cristallisation a froid sur le thermogramme de DSC.

L’accroissement de la cristallinité avec le taux de déformation est attribué a la
cristallisation induite par la contrainte dans les régions amorphes orientées. Il se

crée des cristaux de plus grande perfection dans le polymére hautement déformée.
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Figure 3.15. Thermogramme DSC du polypropyléne traité et pur.
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Les résultats de la DSC (Figure 3.15) montrent que I'échantillon traité présente
une courbe de fusion homogéne par rapport a la courbe du PP non traité
(granulé), en plus on enregistre une réduction dans la largeur de pic de
cristallisation et de fusion (Tableau 3.6). Ces résultats peuvent étre expliqués par
la réduction de la polymolécularité au sein du PP traité thermo-mécaniquement.
Le traitement thermomécanique a décalé aussi les températures (T; et Tg) du
polypropylene vers le bas sur les thermogrammes, de plus le taux de cristallinité
du PP a augmenté légérement. Cela peut étre di a I'évolution de la cristallisation

dans la partie amorphe.

Tableau 3.6. Influence de l'action thermomécanique sur les caractéristiques

thermique du PP.

Matériaux Taebut (°C) | Tonset (°C) | Tmax (°C) | Tin (°C) | AHc(J/Q) | x (%)
PP pur 120.3 117.4 112.4 86.0 55.5 26.6
PP traité 103.3 100.0 95.0 83.8 57.4 27.5
3.5.4. Thermogrammes des mélanges PP/PC
Les thermogrammes des mélanges PP/PC déterminés par analyse

calorimétrique différentielle (DSC) sont représentés sur les figure 3.16 a et b.
L’analyse des thermogrammes montre I'existence d’'un seul pic de cristallisation
sur I'ensemble des concentrations en PP dans le mélange. La température de
cristallisation du matériau pur est supérieure a ceux des mélanges, la température
de cristallisation reste constante pour 'ensemble des concentrations, sauf lorsque
cette derniére est inférieure a 20% en poids du PP dans le mélange, d'ou une
baisse de la température de cristallisation. Li et al. [124] et Chun et al. [125] ont
montré dans leurs études respectivement sur les mélanges PP/PC I'existence de
deux pics de cristallisation. Cela peut étre di au moyen d'accomplissement du
mélange et les conditions de mélangeage (extrudeuse monovis). La baisse de
température de cristallisation est peut étre due au traitement thermique dont les
mélanges l'ont subit pendant la phase d’extrusion. La chaleur de cristallinité et de
fusion sont proportionnelles au taux du polypropylene dans le mélange.
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Le polypropyléne pur montre deux pics de fusion, cela peut étre du a une large
distribution du poids moléculaire. Par contre, cette distribution de poids
moléculaire s’homogénéise lorsque le PP se mélange avec le PC. Le taux de
cristallinité du PP dans le mélange suit une augmentation linéaire avec le taux du
PP dans la composition (Figure 3.16-b). Chun et al. [125] montre que lorsque le
PC devient la matrice, elle peut retenir la cristallisation du PP dans les mélanges.
La température de transition vitreuse (T4) du PC est située prés de la température

de fusion, c’est pour cette raison qu’elle est difficilement détectable.

g
in
‘b\ * PP60
1 s * PP70
R B —"—— e e EN o -— 00— 0——-0—-—6--—— A ppao
o — ——— ¥ e e e < PP90
&
El——--—ﬂ—7—4}———E-f/—EI"*”E"~——D-———3—7—944—{!—7—4}—-——9—771}_‘\\‘%
-1 . ; ; )
20 60 100 140 180
Exo Up Temperature (°C) Universal V4.4A TA Instruments
g
in
1 0.0

T T T T
20 60 100 140 180
Exo Up Temperature (°C) Universal V4.4A TA Instruments

Figure 3.16. Thermogrammes DSC, (a) pics de cristallisation,

(b) pics de fusion pour le PP et le PC et les mélanges PP/PC.
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Ping Ning et al. [106] ont observé la réduction de la température de cristallisation
et de fusion du mélange PC/MAH-g-PP en fonction de l'augmentation du
pourcentage de MAH-g-PP dans le mélange. Par contre, la température de
fusion augmente avec l'augmentation du taux de MAH-g-PP au sein du mélange
de plus la cristallinité est inversement proportionnelle avec le taux du MAH-g-PP.
Cela a été expliqué par les observations de la microscopie, ils ont trouvé que la
taille des cristallites MAH-g-PP augmente avec I'augmentation de la concentration.

Les courbes de la figure 3.16 sont décalées pour une bonne visualisation.
L’analyse des courbes de fusion et de cristallisation, nous ont permis de présenter

les résultats sous forme de graphes (Figure 3.17).
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Figure 3.17. Variation des températures de fusion et de cristallisation et la

cristallinité en fonction du taux de polypropylene dans le mélange

D’apreés, les courbes figure 3.17-a, on remarque que les températures de fusion
et de cristallisation sont pratiquement indépendantes du pourcentage du PP dans
le mélange PP/PC. Ces résultats confirment les constatations de Chun et al. [125]
sur le méme type de mélange. La figure 3.17-b montre que le taux cristallinité
augmente linéairement avec la concentration du PP, et cela peut étre
contradictoire avec les résultats de ce dernier [125]. Il faut souligner que certains
auteurs ont remarqué cette évolution de cristallinité dans les mélanges de
polymére immiscible. Ainsi, Santana et al. [126] ont remarqué que lorsque le PP
forme la matrice dans le mélange PP/PS, sa cristallinité n’est pas influencée par
I'ajout du polystyrene, par contre lorsque le PP devient la phase dispersée sa

cristallinité est influencée par la présence du PS dans le mélange.
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3.6. Analyse thermogravimétrique

3.6.1. Comportement thermigue de dégradation du mélange PP/PC

Des phénoménes physiques, chimiques ou physico-chimiques peuvent se
caractériser par des variations de masse des échantillons, lorsque ces
échantillons sont soumis a des conditions d’environnement divers, tel qu’un
changement de température.

La figure 3.18 montre les courbes thermogravimétriques et ses deérivées du
polypropyléne et du polycarbonate purs. Le PP présente une température initiale
de dégradation de I'ordre de 385°C et un taux maximal de décomposition a Tmax
de l'ordre de 418°C. Le PC montre une stabilité plus élevée par rapport au
polypropylene, sa dégradation s’initie a la température T, de I'ordre de 463°C avec
une dégradation maximale a la température 495°C. La fin de dégradation

principale se produit a 463°C et 650°C pour PP et PC respectivement.

Weight (%)
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Figure 3.18. Courbes thermogravimétrique et sa dérivée

du polypropyléne et du polycarbonate

La courbe de dégradation du PC présente un résidu de 23% en poids de
I'échantillon (Figure 3.19). Ce résidu du PC a été remarqué par plusieurs
chercheurs [127]. Ce résidu est pratiquement proportionnel au taux du PC dans le
mélange PP/PC (Tableau 3.7). Les mélanges dont le taux du polycarbonate
dépasse les 30% en poids présentent un épaulement sur la courbe
thermogravimétrique, ce qui signifie que la dégradation de I'échantillon s’exécute
par pallier. Le PP se dégrade en premier lieu, suivi par la dégradation du PC. Cela

peut étre une autre méthode pour montrer I'immiscibilité de ce type de mélange.



L'ajout du polycarbonate augmente sensiblement la stabilité
mélange PP/PC (Figure 3.19).
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Figure 3.19. Evolution de la masse des meélanges PP/PC en fonction de la

température sous une atmosphere d’azote.
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Tableau 3.7. Tableau récapitulatif des expériences de thermo-dégradation

Polymer Pic 1 (°C) Pic 2 (°C) Residue (%)
PP100PCO 418 / 0,00
PPO0PC10 415 / 2,82
PP80PC20 417 / 2,77
PP70PC30 408 445 6,06
PP60PC40 413 445 9,62
PP50PC50 427 448 10,65
PP40PC60 436 451 12,24
PP30PC70 431 446 19,22
PP20PC80 452 / 14,70
PPOPC100 495 / 23,35

3.6.2. Analyse des résultats DTG

L’'analyse des courbes DTG (Tableau 3.7) montre que le mélange présente
deux comportements de dégradation différente. Lorsque le taux de la phase
dispersée est inférieur & 30%, la DTG est représenté par un seul pic, par contre,
en dépassant cette valeur, la DTG du mélange est représentée par deux pic de
différentes hauteurs. Cette hauteur est proportionnelle a la concentration de
chaque constituant dans le mélange. Cela montre en premier lieu 'immiscibilité
totale entre ces deux polymeres et donne une idée sur le taux de chaque
constituant formant le mélange. Pour les mélanges ou le taux de la phase
dispersée est inférieur a 30%. La DTG est représentée par un seul pic, cela peut
étre expliqué par le confinement de la phase dispersée par la matrice, la taille
moyenne de cette phase ne dépasse pas 2,4 um, de plus I'ajout de 10 ou 20% en
poids du PC dans la matrice PP n’influe pas sur la dégradation du mélange. Dans
les mélanges représentés par deux pics, le premier pic peut étre attribué a la
dégradation du PP par contre le deuxieme se réféere a la dégradation du PC.

La dégradation du PC a été étudiee par Jang et al. [127] dans deux milieux

différents (air et N). lls ont remarqué la présence du résidu dans les deux
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systémes. D’aprés le tableau (3.7), on remarque que le résidu augmente avec
'augmentation de la quantité du PC dans le mélange, on peut noter aussi que la
dégradation du PP est compléte et ne laisse aucun résidu. Jose et al. [128] ont
conclu dans leurs études sur la dégradation du mélange PA12/PP a faible quantité
de phase dispersée représenté par un seul pic, que cela peut étre attribué a la
faible quantité de phase dispersée ou a la sensibilité de l'appareil. Afin
d’approfondir le recherche dans ce sens (dégradation des systemes multiphasés a
faible taux de phase dispersée), on a refait les mémes expériences de
dégradation avec des échantillons constitués des deux polyméres non mélangés,

en respectant le taux de chaque polymere dans le mélange (Figure 3.21).
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Figure 3.21. Courbes de thermogravimeétrie des constituants mélangés et non
mélangés: a) PP20PC80, b) PP60PC40, c) PP20PC80 et d) PP40PC60.

La figure 3.21 présente les résultats (TG) des deux échantillons de méme
composition, I'un des deux est mélangé l'autre non. Les deux échantillons
montrent des comportements de dégradation différents, d’ou I'échantillon des
deux polymeres non mélangé présente un épaulement sur la courbe de

dégradation et cela méme a faible taux de phase dispersée. Cela nous a permis
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de conclure que la présence de I'épaulement n'est pas seulement influencée par
le taux de la phase dispersée mais principalement par la taille de cette derniére
dans le mélange. Cette méme opération a été reprise sur une concentration
PP60PC40. Les résultats montrent que I'échantillon avec des polymeéres non
mélangés présente un épaulement plus large en comparaison avec I'’échantillon
mélangé (Figure 3.21). Ce résultat est du peut étre a la distribution de taille de la
phase dispersée. On remarque aussi que les mélanges ont une bonne stabilité par

rapport a I'’échantillon a constituants sépareés.

3.7. Conclusion

Le mélange d’'un polymére amorphe et semi-cristallin présente une opportunité
certaine pour ameliorer les caractéristiques de I'un ou de l'autre. Les mélanges
PP/PC ont été réalisés dans une mini-extrudeuse bivis en contre-rotation.
L’objectif de cette étude est d’évaluer l'influence de la composition du mélange
PP/PC sur la morphologie, la cristallisation et la rhéologie du mélange fondu.

La morphologie du mélange est divisée en deux grandes familles : a faible
concentration (phase nodulaire ou fibrillaire dispersée dans la matrice) et a forte
concentration, la co-continuité s’installe entre les deux phases.

La taille de la phase dispersée augmente avec l'augmentation de la
concentration. La taille des nodules du PC dans la matrice est plus grande que
ceux du PP dans PC pour la méme concentration. L'évolution de la morphologie
dans les systémes co-continus est trés influencée par la température d’extrusion.

Les résultats de la rhéologie montrent que le mélange PP/PC présente
différents comportements rhéologiques (NDB, PDB) et un comportement
d’additivité simple. L’effet de la vitesse de cisaillement sur le mélange PP70PC30
en présentation cole-cole montre une deuxieme relaxation qui est assimilée a la
phase dispersée. L'élévation de la vitesse de cisaillement diminue la viscosité
newtonienne ainsi que le temps de relaxation du mélange étudié.

L’étude de la cocontinuité avec la méthode gravimétrique montre que la
température d’extrusion a un effet crucial sur les structures générées pendant la
phase de mélangeage.

Les résultats de la DSC montrent que les températures de transition ne sont
pas affectées par I'ajout de I'un des polymeéres dans l'autre. Le taux de cristallinité

du polypropyléne augmente avec la concentration du PP dans le mélange.
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Les courbes de thermogravimétrie présentent un épaulement pour les
concentrations intermédiaires, ce qui montre une dégradation en deux phases.
Comme le polypropyléne se dégrade avant le polycarbonate, de ce fait, on
assimile la premiere dégradation a la phase PP et la deuxieme au PC. Ce
phénomeéne d’épaulement nous a permis de déterminer la concentration réelle de
la phase dispersée dans le mélange, en plus il donne une information précieuse
sur 'immiscibilité des polymeres mise en forme. L’ajout du polycarbonate dans le
polypropyléne retarde la dégradation du mélange.

Cette étude a permis de découvrir en partie les difficultés rencontrés pendant la
préparation des mélanges de polymere et la complexité de linterdiffusion des
parametres. Le prochain chapitre sera dédié a la structuration des polymeres
binaire, le choix du couple polymeére est basé sur les propriétés thermiques des

deux polyméres, ou la phase dispersée doit étre cristallisée avant la matrice.
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CHAPITRE 4
MICROSTRUCTURATION DES MELANGES DE POLYMERES IMMISC IBLES

PAR REFROIDISSEMENT DYNAMIQUE

4.1. Introduction

Dans cette partie du chapitre, on va présenter les résultats de I'évolution de la
morphologie durant I'extrusion dans un meélange de polymere immiscible, en
termes de : 1- composition du mélange, 2- rapport de viscosité entre la phase
dispersée et la matrice, 3- lintensité du mélangeage (vitesse de vis de
I'extrudeuse). Ce dernier paramétre sera trés développé, en le couplant avec la
variation de la température pendant le cisaillement.

Les propos de cette partie est de présenter, les concepts fondamentaux
associés a I'évolution de la morphologie d’'une émulsion de mélange de polymeres
immiscibles pendant la phase de préparation. Comme il a été démontré dans
plusieurs études précédentes que, les deux phénoménes responsables de
I’évolution de la morphologie pendant I'extrusion sont la rupture et la coalescence,
de ce fait, notre choix s’est fixé dans cette partie du chapitre sur le couple
polypropyléne (PP)/Polystyrene (PS) comme un mélange modéle a cause du
nombre important de recherches sur ce meélange. Le PS (matrice) est un polymére
amorphe présentant une température de transition vitreuse de l'ordre de 100°C,
par contre, le PP est un polymere semi-cristallin, sa température de fusion est de
I'ordre de 165°C. Cette différence entre ces deux températures a rendu possible le
figeage de la phase dispersée tout en gardant la matrice dans un état fluide. La
micro-structuration des mélanges de polymeres n’est pas une méthode nouvelle,
mais I'opération de figer une phase pendant I'extrusion suivie d’une exploration de

la morphologie générée en 2D est une technique nouvelle a notre connaissance.

4.2. Rappels sur la morphologie des mélanges de polymeres et leur structuration

Les morphologies possibles pour les mélanges de polyméres sont trés
nombreuses, leur description consiste en une définition de la distribution spatiale
des constituants, de la distribution des tailles et facteurs de forme

(longueur/épaisseur), de leur composition (des phases) et de la nature des
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interfaces. Dans le cas des mélanges de polyméres incompatibles, le mélangeage
entraine en général la formation d’'une morphologie a deux phases, qui va
gouverner entre autres les propriétés finales du matériau [1, 129-133]. Les
principales morphologies souvent rencontrés dans ce type de mélanges, sont les
structures nodulaires ou fibrillaires. Les différentes morphologies obtenues
peuvent avoir des applications ciblées, par exemple, les morphologies nodulaires
auront principalement des propriétés de résistance aux chocs exacerbées, alors
que les structures co-continues seront plutdt utilisées pour les propriétés de
conduction (une des phases est alors chargée d'un composant conducteur
percolant).

Il a été veérifié qu’'en régime permanant, que I'établissement de la morphologie
s’organise apres quelgques minutes d’extrusion et par la suite elle n’est pas
modifiée dans le temps [33, 134]. La morphologie générée est un équilibre entre
rupture et coalescence des particules de la phase dispersée. En réalité, un certain
nombre de parametres doit étre pris en compte tels que le rapport de viscosite, le
rapport d’élasticité qui sont eux méme gouvernés par le temps d’extrusion (temps
de résidence), de lintensité de mélangeage (vitesse de rotation des vis de
I'extrudeuse) reliée au gradient de cisaillement, de la composition du mélange
(fraction massique) et de la température.

L'importance de la dépendance morphologie/application a orienté les travaux
vers l'étude et la caractérisation de I'évolution de ces morphologies. Depuis
guelques années, des efforts considérables ont été réalisés concernant I'étude
des relations morphologie/rhéologie des mélanges de polymeres tant d'un point de
vue théorique qu’expérimental.

Une nouvelle technique de structuration des mélanges de polymeéere en
écoulement a été développée. Elle se base en premier lieu sur la dispersion de la
phase minoritaire sous cisaillement dans le mélange, suivie d’'un refroidissement
sous différentes stades de cisaillement.

Pour le choix de la phase dispersée adéquate pour bien mener cette étude, il a
été judicieux de faire passer en revue gquelques études de déformation d’'une
goutte viscoélastique dans une matrice élastiqgue, mais le probleme ne réside pas
dans ce cas la, a une gouttelette dispersée dans un fluide, mais de multitude de
forme de gouttelette dans une matrice et qui subit un écoulement trés complexe.

Cette complexité réside dans I'écoulement généré par I'extrudeuse bi-vis.
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Lorsqu’'on appliqgue un écoulement élongationnel ou en cisaillement sur un
mélange de polymere a I'état fondu, la phase dispersée se déforme puis donne
naissance a des formes filamentaires (microfibres), et qui sont figés pendant le
processus de refroidissement en extrusion (Figure 4.1). Les mélanges de
polymeres micro-fibrillaires sont caractérisés par un faible diametre et un grand
rapport longueur/diamétre, possédant des caractéristigues mécaniques
excellentes et sont largement étudiés ces derniéres années [135]. La formation et
la stabilité des structures fibrillaires pendant I'extrusion est le résultat de la
compétition entre les forces visqueuses et les forces interfaciales, associé aux
différentes techniques de mélangeage. Les paramétres du processus de
mélangeage (température, vitesse de cisaillement et les conditions de
I'écoulement) et les caractéristiques des matériaux (rapport de viscosité, tension
interfaciale et le rapport d’élasticité des deux phases) ont leurs parts d’influence
sur la formation des structures fibrillaires. D’autre part, le rapport d’élasticité et de
viscosité du mélange sont influencés énormément par la température et le taux de
cisaillement. La morphologie fibrillaire est peut étre contrdlée par les propriétés
rhéologiques des deux phases formant le mélange dans les conditions actuel du
processus de préparation. De ce fait, il est de plus grande importance de révéler la
relation entre la morphologie fibrillaire et les conditions du processus et les

parametres des matériaux.

Droplet stretching

Figure 4.1. Schéma descriptif de formation de filament et de rupture pendant

le cisaillement [136]
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La déformation de la gouttelette sphériqgue sous écoulement est reliée a deux

nombres adimensionnels [39, 86, 137] nommé le rapport de viscosité (i, = Z—d) et

. . R )
le nombre capillaire(Ca = %}.

Huneaut et al. [138] ont défini un nombre capillaire réduit (Ca*) (Ca*=Ca/Caci)
pour décrire la déformation et la rupture d’'une gouttelette, le nombre capillaire

critique est calculé comme suit :

0.115
log(n,) — 0.6107

Le critere de déformation de la gouttelette sous un écoulement en cisaillement

log(Cagyir) = —0.506 — 0.0994 log(n,) + 0.124(log (n,))? —

(4-1)

ou en élongation a été proposé comme sulit :
* Caqir <0.1 :lagouttelette ne se déforme pas ;

* 0.2 < Ca:< 1: la gouttelette peut se déformer mais sans rupture ;

el < Cagpt< 4 : la gouttelette se déforme suivie de la rupture des
filaments ;
e Cagi>4 : la gouttelette se déforme en filament stable.

Ce filament stable aprés cessation de cisaillement va se désintégrer suivant les
instabilités de Rayleigh. En général, lorsque le rapport de viscosité est égal a
I'unité cela facilite la formation des structures fibrillaires dans le mélange lorsqu'’il
est soumis un taux de cisaillement élevé [139, 140].

La génération des structures fibrillaires dans les mélanges de polyméres
immiscibles a été largement étudié comme dans le cas des mélanges:
polypropylene/polymere cristal liquide (LCP) [141], PC/LCP [142] et le
poly(éthylene naphthalate)/LCP [143]. lls ont trouvé que I'effet du cisaillement est
tres dominent lorsque le rapport de viscosité du mélange est supérieur a I'unité.

Martin et al. [14] ont adopté une stratégie qui se base sur la diminution de la
température pendant le cisaillement. En raison de la différence de sensibilité des
composés du mélange a la température, la variation de la température pendant
I'extrusion peut produire différents rapports de viscosité dans le mélange et cela
donne une opportunité pour la manipulation du comportement fibrillaire dans les
mélanges. La solidification dynamique de la phase dispersée due a la transition
vitreuse ou a la cristallisation a été démontré étre une bonne voie pour améliorer
la stabilité des structures fibrillaires par rapport a la rupture pendant le cisaillement
[144].
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Cette partie du manuscrit est focalisé sur la génération de différentes
morphologies a partir d’'une seule composition type émulsion (gouttelette et
filament) et cela en utilisant une technique permettant de figer la morphologie
pendant le cisaillement. La technique se base sur linfluence du taux de
cisaillement sur la déformation de la phase dispersée. Pendant I'extrusion a un
taux de cisaillement donnée on commence le refroidissement du mélange sous
cisaillement et comme la phase dispersée (PP) se cristallise avant la vitrification
de la matrice (PS), donc au-dela d’'une certaine température, on obtient une phase
dispersée solide dans une matrice liquide. Cela va permettre d'éviter la
coalescence de la phase dispersée. L’arrét de cisaillement se fait lorsqu’on atteint

le couple maximale de I'extrudeuse.

4.3. Partie expérimentale

4.3.1. Matériaux polymeres

Les polyméres utilisés sont des produits commerciaux, le polystyréne (PS) et le
polypropylene (PP) sont choisis de telle facon a avoir une large gamme de
température (65°C) qui sépare la cristallisation du PP et la solidification du PS.
Pour mener a bien cette étude de structuration des mélanges de polymére, nous
avons choisi le PP avec quatre indices de fluidité comme phase dispersée et un
PS comme matrice. Les propriétés du PP et du PS sont récapitulées dans le

Tableau 4.1. Les thermogrammes des PP utilisés sont illustrés sur la figure 4.2.

Tableau 4.1. Caractéristiques thermiques et taux de cristallisation des PP

Matériaux Nom adopté Tc (°C) T: (°C) x (%)
100-GA01 PPO0,9 107,35 164,26 35,84
Isplen PP-040 G1E PP3 112,34 164,40 42,08
Isplen PP080 G2M PP20 110,35 165,99 42,75
Isplen PP099 K2M PP55 123,75 161,94 44,07
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Figure 4.2. Thermogrammes DSC du polypropyléne a différents grades
Le PS utilisé dans cette partie a été fourni par la société BASF S.A (Suisse); il
est amorphe et ses grains sont de forme irréguliére. Les propriétés du polymére

sont rassemblées dans le Tableau 4.2.

Tableau 4.2. Principales caractéristiques du PS

(1) —(1) @ .
Matériau My, M, |p(1) ) T, @) (°C) T dsgradation
(g/mol) (g/mol) (°C)
Polystyrene | 215160 91310 2.356 96 396

(2) Déterminé par CES au laboratoire
2) Déterminé par DSC au laboratoire
3) Déterminé par ATG au laboratoire

4.3.2. Méthodes de préparation des mélanges et de leur caractérisation

Les mélanges de polymeres ont été réalisés sur une extrudeuse bis vis en co-
rotation. La technique utilisée pour la structuration des polyméres est décrite
comme suit. L’échantillon subit un mélangeage pendant dix minutes sous 200°C et
60tr/min, suivi d’'un changement rapide de la vitesse d’extrusion tout en gardant la
méme température. Apres 3min, on commence le refroidissement, en gardant la
vitesse d’extrusion fixe jusqu’au point de cristallisation de la phase dispersée
(couple de I'extrudeuse maximale), et cela pour figer les structures générées par

cette opération.
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Les résultats de la DSC montrent que, la température de transition vitreuse du
PS est de I'ordre de 100°C et la température de fusion du PP est de 165°C. Cette
large différence entre les deux températures va nous permettre de figer la phase
dispersée pendant I'extrusion du mélange toute en gardant la matrice a I'état
fondu, et cela pendant la phase de refroidissement. La caractérisation de la
morphologie et de cristallisation se sont déroulés sur le méme microscope et la
méme DSC. Par contre, la rhéologie des polymeéres et des mélanges a été
accomplie par un rhéometre RheoStress (RS100) de Thermo-Haake ; ce type de

rhéometre est utilisé beaucoup plus pour les polyméres moins visqueux.

4.3.3. Rhéologie des matériaux de base

Avant de procéder au melangeage de ces deux polymeres, on s’est intéressé a
I'identification rhéologique de I'ensemble des PP et de la matrice PS. La figure 4.3
montre que la viscosité de la matrice est située entre celle du PP0.9 et PP20 et

elle est tres proche a celle du PP3.

;
? @ (b)
" 000000,
)
10° 0
%o
DOOARAARNARAAN R, - ©
3 **\”\uu,m\m _ E 0
10 SEAR o
128,04
@ 10° —NAO
T = YVVVIVYVVYYg ] ¢
< g VVVgvd
¢ <
(&} —
(5]
10 -
A A 2
25 $‘$ o PS 1 o PS
" D & 0 PPO9 0 PPO.9
DD ¥ A PP3 A PP3
. ¥ _PP20 v PP20
10" H— — T

10 10*

Fréquence (1/s) Fréquence (1/s)

Figure 4.3. Evolution du module élastique et de la viscosité

dynamique pour 'ensemble des polymeres.

D’aprés la courbe donnant la variation de la viscosité complexe en fonction de
la fréquence, la valeur du rapport de viscosité de la phase dispersée a la matrice
est donnée (n4/n,,) pour PP20/PS=0.23, PP3/PS=1 et PP0.9/PS=4.18. Le rapport
d’élasticité de la phase dispersée par rapport a la matrice (G'¢/G’n) & (0.01s™) est

donné pour les rapports 0.06, 2.1 et 17.7 respectivement.
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4.3.4. Reproductibilité des résultats

Afin de s’assurer de la reproductibilité des résultats, pendant I'extrusion des
échantillons, on a procédé a la préparation d’un mélange PP3/PS (10-90), en se
basant sur notre principe (extrusion pendant 10min suivie d’'un refroidissement
(200°C jusqu’a 140°C) en maintenant I'extrusion a 60tr/min). La technique utilisée
pour vérifier la reproductibilité est la rhéologie. Comme on a longuement expliqué
dans cette thése que la rhéologie des mélanges est tres affectée par la taille et la
forme de la phase dispersée dans les mélanges de polyméres immiscibles et afin
de vérifier la reproductibilité de la microstructure générée, on a préparé trois
échantillons de la méme maniere et dans les mémes conditions,.

La figure 4.4 montre que I'ensemble des parametres rhéologiques (modules
élastiques et vsiqueux et la viscosité complexe) des trois échantillons se
superposent, ce qui permet de noter gu’il y a une bonne reproductibilité des
microstructures générées (phase dispersée) pendant cette nouvelle méthode de

refroidissement en cisaillement dynamique.
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Figure 4.4. Variation des propriétés rhéologiques pour
trois mélanges identiques PP3PS (10-90)

4.3.5. Comparaison entre les résultats obtenus par RDAIl et RS100

Dans un souci de vérification des résultats rhéologiques, on a opté pour une
comparaison entre les résultats rhéologiques du méme échantillon obtenu de deux
rhéometres différents, I'un fonctionne en déformation et I'autre en contrainte. Pour
avoir un résultat solide, notre choix s’est fixé sur un polymere seul (PP3) et un
mélange PP3PS (10-90).
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Les résultats obtenus sont illustrés sur la figure 4.5. On remarque une
superposition presque parfaite des modules dynamiques ainsi que la viscosité
complexe. On remarque aussi que les résultats de (G’) obtenus sur la RDA a
basse fréquence sont un peu erroneés, cela est du principalement a la sensibilité
de notre rhéometre (couple minimale 0.02g.cm) par contre les résultats obtenus
par la RS100 ne sont pas influencés par les basses fréquences. Cela nous donne
la possibilité de comparer les résultats obtenus sur les deux rhéometres mais a
des plages de fréquences limités. Toute fois l'utilisation des deux rhéomeétres est

un critére important pour la vérification des résultats.
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Figure 4.5. Evolution des parametres rhéologiques dans deux
Rhéometres différents pour un polypropyléne et un mélange PP3PS (10-90)

4.3.6. Influence de la méthode de préparation

Dans cette partie, on va présenter les résultats des échantillons extrudés et les
échantillons extrudés et pressés, pour bien accomplir cette tache tres importante
pour la caractérisation rhéologique. Beaucoup d’études portent sur les mélanges
des polyméres immiscible montre que la taille de la phase dispersée est un
parametre essentiel et qui influence les propriétés rhéologiques. D’aprés les deux
micrographes (Figure 4.6), on remarque que la taille de la phase dispersée des
échantillons pressés (subi un recuit) est plus grande que ceux des échantillons
extrudé, le diamétre moyen passe de 5um a 8um, cela peut étre da principalement
au phénomene de coalescence et qui est favorisé par la phase de recuit (10min a
200°C). On remarque aussi que les gouttelettes de I'échantillon extrudé sont bien

orientées dans le sens d’extrusion.
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4 4. Résultats expérimentaux

4.4.1. Influence de la concentration de la phase dispersée

4.4.1.1. Influence sur la morphologie des mélanges

Les micrographes de la figure (4.8) présentent I'influence de la concentration
sur la taille et la forme de la phase dispersée. Afin d’avoir une idée plus générale
sur la distribution de la phase dispersée ainsi que sa forme et sa taille, on a opté
pour une nouvelle technique de visualisation des échantillons, et qui se présente
comme suit: aprés la cryofracturation de I'échantillon dans l'azote liquide, ce
dernier est photographié sur les deux facettes de la barrette extrudée : les facettes
perpendiculaire et transversale figure (4.7).

Sens de 'ecoulement /

f / OC Facette perpendiculaire
Gy 0

Facette transversale

Figure 4.7. Description de la barrette résultante de I'extrusion et les deux sens

Sur les micrographes de la facette longitudinale, on remarque que la phase
dispersée est représentée par des gouttelettes de forme circulaire. Le diametre de
cette forme augmente avec I'augmentation de la concentration de la phase
dispersée dans le mélange.
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Sens perpendiculaire :
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an‘QPs(10790)(6;70)2&;&9»500hord PPD,.;JPS(Eu—élo).(s'o—n;c;)ntremuu bord PPO.9PS (30-70)(60-0) contre %500
Figure 4.8. Micrographes représentant I'effet de la concentration du PP (10-
20-30% en poids) sur la taille et la forme de la phase dispersée : face

perpendiculaire et face transversale

Les micrographes de la facette transversale montre une nouvelle forme, donc
les gouttelettes de la facette longitudinale se sont les bouts de filaments. Les
filaments formés par la concentration PP10PS90 sont les plus longs et les plus
fins. Le diametre des filaments augmente avec la concentration de la phase
dispersée, mais sa longueur est inversement proportionnelle avec le taux de la
phase dispersée. Cette morphologie de filaments dispersés dans une matrice est
treés sollicitée dans I'industrie, et cela pour ces avantages comme, I'amélioration
des propriétés mécanique (résistance au choc), barriére (résistance chimique)

[145].

L'analyse des micrographes de la figure 4.8 permet la détermination du

diametre moyen en nombre et en poids de la phase dispersée (Figure 4.9).

D’apres les résultats de la figure 4.9, on remarque que la taille de la phase

dispersée augmente significativement avec la concentration.
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Figure 4.9. Variation de d, et d,, en fonction de la concentration de la phase
dispersée pour le mélange PP0.9PS (10, 20 et 30% en poids) de PP.

On remarque aussi une augmentation de la polydispersité en fonction de la
concentration, ce qui montre une hétérogénéité dans la distribution des tailles en
fonction de la concentration. Le diamétre moyen en nombre passe de 1um a 10%
en poids de PP a 5um a 20% en poids. L'étude menée par Ghodgaonkar et al.
[57] sur le mélange PE/PS a différentes vitesse de cisaillement et différentes
fractions volumique montre que l'augmentation de la concentration de la phase
dispersée fait augmenter automatiquement la taille de la phase dispersée, ce qui
est en bon accord avec nos résultats. Heikens [146] a étudié linfluence de la
composition sur la taille de la phase dispersée dans le mélange PE/PS, avec un
rapport de viscosité de I'ordre de 0.5. Il a observé une augmentation de taille de 1
a 9um lorsque la composition varie de 1 a 20 % en poids PE. Au-dela de 20% en
PE, une augmentation significative a été enregistrée dans la taille de la phase
dispersée ; a 30% en PE, le diametre moyen en nombre passe a 28um. White et
al. [147, 148] ont reporté que l'ordre de gradeur de la phase dispersée PE
augmente suivant les différentes matrices PA6>PC>PS.

Pendant I'étude des micrographes a basse résolution (x200), on a remarqué
que la distribution des filaments n’est pas homogene entre le centre et le bord de
I'échantillon comme le montre la figure 4.10. Les filaments prés du bord sont plus
longs par rapport a ceux du milieu. Cette constatation a été révélée par plusieurs

autres chercheurs dans différents mélanges [149].
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Figure 4.10. Micrographes représentant la distribution de tailles
et de formes de la phase dispersée.
Utracki et Sammut [150] ont remarqué que les filaments représentant la phase
PC dans le mélange PC25/LLDPE75 sont plus fins prés de la région de la surface
de I'échantillon par rapport a ceux du centre. lls ont aussi observé que le diamétre

des filaments est significativement faible a de forts taux de cisaillement.

4.4.1.2. Influence du taux de PP sur la rhéologie des échantillons

D’apres la figure 4.11, on remarque que I'ajout du PP comme phase dispersée
a la matrice PS a augmenté trés significativement les propriétés rhéologiques du
mélange. Le module de perte et la viscosité complexe sont tres proches des
propriétés du PP, on note une augmentation de plus d’'une demi décade pour la

viscosité Newtonienne et presque une décade et demi pour I'élasticité.
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Figure 4.11. Variation du module élastique et de la viscosité complexe
en fonction de la fréquence de PP0.9, PS et les mélanges
PS avec (10, 20 et 30% en poids) de PP0.9 a 200°C.
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La figure 4.11 montre également I'effet du taux de la phase dispersée sur la
viscosité complexe du mélange PP/PS. On remarque que l'augmentation de la
frequence diminue la viscosité complexe. Ce reésultat est attribué a un
comportement rhéofluidifiant associé au meélange et a ces constituants. Le PS
posséde la viscosité la plus faible, par contre, le PP utilisé est représenté par la
plus grande viscosité. L'ajout du PP dans la matrice PS augmente graduellement
la viscosité du mélange. Il est intéressant de noter que dans la zone terminale et a
30%PP, le mélange présente une viscosité qui dépasse celle des deux
constituants formant le mélange. La raison n’est pas encore claire et peut étre dQ
au niveau élevé de I'immiscibilité et qui augmente la sensibilité du mélange aux
fluctuations de la fréquence. Il est important de noter que le rapport de viscosité
(Tableau 4.3) entre le PP et le PS est trés sensible aux fluctuations de la
fréquence et cela due a la nature incompatible des deux polyméres. La diminution
de la fréquence augmente le rapport de viscosité entre la phase dispersée et la
matrice.

Tableau 4.3. Viscosité dynamique du PS et PP0.9 et le rapport de viscosité entre

la phase dispersée et la matrice en fonction de la fréquence

Fréquence (1/s) n* (PS) n* (PPO,9) Rapport
10 607,6 838,1 1,37
6,31 745,8 1114 1,49
3,981 1107 1453 1,31
2,512 1329 1871 1,40
1,585 1575 2427 1,54
1 1829 3089 1,68
0,631 2147 3753 1,74
0,398 2407 4668 1,93
0,251 2669 5639 2,11
0,158 3140 6709 2,13
0,1 3290 7650 2,32
0,0631 3371 8590 2,54
0,03981 3299 9860 2,98
0,02512 3358 11280 3,35
0,01585 3416 11950 3,49
0,01 3410 12510 3,66
0,00631 3422 13020 3,80
0,00398 3414 13490 3,95
0,00251 3358 13720 4,08
0,00159 3303 13850 4,19
1,00E-03 3289 13770 4,18
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4.4.2. Influence du rapport de viscosité sur le mélange PP/PS

4.4.2.1. Influence sur la morphologie des mélanges

L'effet du rapport de viscosité PP/PS sur le comportement du mélange a été
déterminé pour une concentration de 10% en PP dans le mélange, et cela dans
les conditions de mélangeage (60tr/min, 200°C et 10 min). La variation du rapport
de viscosité est assurée par l'utilisation de quatre PP a différents indices de
fluidité. La morphologie générée par I'ensemble des mélanges est de forme
gouttelette dans la matrice (figure 4.12), la plus fine taille des gouttelettes de la
phase dispersée est donnée pour un rapport de viscosité égal & 1 (mélange
PP3PS). Le premier micrographe et le dernier représentant le phénoméne de
rupture de gouttelette n'est pas encore terminé (instabilité de Raleigh). Pour le
premier c’est a cause du rapport de viscosité éleve(n, = 4), donc la gouttelette de
la phase dispersée résiste a la déformation et la rupture. Pour le dernier
micrographe, le rapport de viscosité est tres faible (n, =0.1) donc la phase
dispersée est trés fluide par rapport a la matrice, ce qui provoque un glissement
des macromolécules PP55 a l'intérieur de la matrice.

PP20PS (10-80) contra (60-0) x1000

A F. i
0) contra x4000 PP3 PS (10-80) (60-0) x4000

Figure 4.12. Micrographes MEB des échantillons PP0.9PS, PP3PS, PP20PS et

PP55PS (10-90) a différentes résolutions (de gauche a la droite) respectivement.
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4.4.2.2. Influence sur la rhéologie des mélanges

D’apres la figure 4.13, on remarque que la diminution de 'indice de fluidité de la
phase dispersée augmente I'élasticité et la viscosité complexe du mélange. Le
mélange dont la phase dispersée a indice de fluidité 0.9 montre une élasticité et

une viscosité remarquable par rapport aux autres mélanges.
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Figure 4.13. Evolution du module élastique et de la viscosité complexe pour les
mélanges PP/PS (10-90) a différents indice de fluidité de la phase dispersée.

4.4 3. Influence de la vitesse d’extrusion sur le mélange PP3PS (10-90)

4.3.3.1. Influence sur la morphologie des mélanges

D’aprés les micrographes de la figure 4.14, on remarque que la taille de la phase
dispersée diminue avec laugmentation de la vitesse d’extrusion jusqu’a
atteindreune valeur critique 60tr/min puis commence a augmenter de nouveau
avec I'augmentation de la vitesse d’extrusion.

Min et al. [147] ont observé que la taille de la phase disperée diminue avec
'augmentation de la contrainte de cisaillement. En conclusion, La vitesse optimale
d’extrusion pour générer une phase dispersée la plus fine possible est de 'ordre
de 60tr/mn
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4
4

PP3 PS 10-90 t—!'Eltr:-'rnill %4000 ] PP3 PS 10-90 120tr/min x4000
Figure 4.14. Micrographes du MEB représentant le mélange
PP3PS (10-90) extrudé a 30, 60, 90 et 120tr/min.

4.4.3.2. Influence sur la rhéologie des mélanges

La viscosité du mélange diminue avec 'augmentation de la vitesse d’extrusion
jusqu’a une valeur critiqgue puis cette valeur augmente de nouveau (Figure 4.15).
Cette observation est en partie en bon accord avec ceux de Chand et al. [151]
réalisé sur un mélange de polymeres PP/PC. lIs ont attribué ce résultat a I'effet de
lubrification entre les constituants du mélange, de plus la déformation de la phase
dispersée pendant 'augmentation du gradient de cisaillement. La gouttelette de la
phase dispersée s’allonge puis s’aligne dans la direction de I'écoulement ce qui
facilite I'écoulement du mélange. Ju et Chang [152] ont conclu dans les mélanges
de polymeére immiscibles, que le glissement des chaines des homopolyméres
prend place facilement sous un cisaillement intense a cause de la forte tension
interfaciale et la faible friction interfaciale ce qui donne une faible viscosité. Ce
phénomeéne a été observé mainte fois dans les mélanges de polyméres avec des
compositions de PET75/PS25 et PET75/PS20/SMAS. Ghodgaonkar et al. [57] ont
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montré que le diamétre de la phase dispersée passe par une valeur critique en
fonction de la vitesse de cisaillement dans un mélange PE/PS a (8 et 15% en
volume), ce résultat n’est pas confirmé pour les faibles concentrations. Ce méme
résultats a été trouvé sur le couple PP/PS a faible concentration de la phase
dispersée (2, 5 et 8% en volume), dans ce cas le diametre minimale est enregistré

a une vitesse de cisaillement de 150 s™.
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Figure 4.15. Evolution du module élastique et de la viscosité complexe en fonction
de la fréquence pour les mélanges PP3/PS (10-90) a différentes vitesses

d’extrusion

4.4.4. Influence de la vitesse de cisaillement sur la propriété du mélange
PP0.9/PS (10-90)
4.4.4.1. Avec refroidissement en statique (n,.= 4)
La figure 4.16 montre les micrographes du mélange PP0.9PS (10-90) préparés

avec différentes vitesses de cisaillement en refroidissement statique. Les
micrographes du coté gauche sont obtenus sur la facette perpendiculaire de
I'écoulement, par contre le coté droit est photographié sur la facette transversale.
On constate que la forme des gouttelettes de la phase dispersée est circulaire
pour les deux facettes, I'échantillon cisaillé a 30tr/min présente les gouttelettes
déformées ainsi que I'échantillon cisaillé a 60tr/min présente des filaments et des

gouttelettes déformés dans le sens de I'écoulement.
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B120 face 1 x2000

10 nicrons 10 microns

B150 face 2 x2000 B150 face 1 x2000

-

10 microns

B200 face 2 x2000 ] B200 face 1 x2000
Figure 4.16. Micrographes du mélange PP0.9PS (10-90) a différentes vitesses
d’extrusion (30, 60, 90, 120, 150 et 200tr/min) dans les deux directions
(transversale et longitudinale) avec refroidissement en statique

Les propriétés rhéologiques des mélanges PP0.9PS (10-90) préparés avec
différents vitesses de cisaillement sont illustrées sur la figure 4.17. On remarque
gue [l'élasticité des mélanges diminue avec l'augmentation de la vitesse de
cisaillement mais ils sont tres proches l'un de l'autre. Les courbes donnant la
viscosité dynamique en fonction de la frequence montrent une diminution de la

viscosité avec l'augmentation de lintensité de la vitesse de cisaillement, on
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remarque aussi que cette évolution atteint une limite a 150tr/min. A partir de
200tr/min, les propriétés rhéologique (élasticité, viscosité) du mélange (PP0.9PS)

augmentent de nouveau. Ce résultat est en accord avec d’autres travaux [44].

10
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Figure 4.17. Variation de I'élasticité et de la viscosité dynamique du mélange
PPO0.9PS (10-90) a refroidissement statique
4.4.4.2. Avec refroidissement dynamique

1°" Cas : Rapport de viscosité égal a 4

Apres I'étude de linfluence de la concentration de la phase dispersée sur la
morphologie du mélange avec la méthode de refroidissement dynamique, on a
conclu que le mélange PP10PS90 représente la meilleure structure possible pour
réaliser la tache suivante. Le mélange a 10% de phase dispersée est préparé
dans la mini extrudeuse en contra-rotation sous les mémes conditions (60tr/min,
200°C et 10min), puis il est refroidi (200 a 140°C) a différentes vitesse de
cisaillement (0, 30, 60, 90, 120, 150, 200tr/min). Les morphologies générées par
cette opération sont représentés sur la figure 4.18. Les micrographes de gauche

sont de la facette longitudinale et ceux de droite de la facette transversale.

PP09PS (10-90) contre (60-0) x1000
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Figure 4.18. Micrographes du mélange PP0.9PS (10-90) subissant un
refroidissement dynamique a différentes vitesse de cisaillement (0, 30, 60, 90,
120, 150, 200tr/min) et photographié sur les deux facettes (transversal et
longitudinal).

Les micrographes ne sont pas tous présentés avec la méme résolution, cela est
da principalement a la taille de la phase dispersée générée par le processus de
mélangeage et pour donner une vue générale sur la distribution des tailles de la
phase dispersée.

Pour une premiere remarque, le refroidissement dynamique a permis de
diminuer significativement la taille des gouttelettes et des filaments de la phase
dispersée. L'analyse des micrographes obtenus sur la facette transversale montre
gu'on a effectivement généré deux morphologies différentes (gouttelette et
filament). Ce résultat peut étre d0 principalement a trois parametres essentiels : le
rapport de viscosité entre la phase dispersée et la matrice(n, = n14/1m), la
contrainte de cisaillement exercée sur le mélange pendant les opérations du
mélangeage et de refroidissement, cette derniére joue un réle crucial dans le
développement de la morphologie a l'intérieur du mélange, pendant la phase de
refroidissement du mélange dans l'extrudeuse, la coalescence statique fait

augmenter la taille des particules, ce qui est un mauvais signe pour la distribution



109

des tailles de particules dans le mélange. A partir de 60tr/min micrographe (c), on
remarque la disparition des filaments dans la facette transversale, et cela avec
'augmentation de la vitesse de cisaillement, mais ces filaments apparaissent de
nouveau a 200tr/mn. Ainsi la taille des gouttelettes augmente aussi. Les
expériences réalisées par Sundararaj et al. [44] sur le mélange de polymére
PS666D/PP3050 (92/8) avec un rapport de viscosité tendant vers 'unité, montrent
que la taille de la gouttelette minimale est obtenue avec un taux de cisaillement de
130s™, & partir de cette vitesse de cisaillement toute augmentation fait augmenter
la taille de la phase dispersée. Cette anomalie a été révélée par plusieurs
chercheurs [18, 80, 146], mais aucun de ces chercheurs n'a avancé des
explications. Les polymeres a I'état fondu ont un comportement viscoélastique,
d’ou lors de 'augmentation du taux de cisaillement, la viscosité de la matrice peut
augmenter brutalement. Il se peut aussi que ce phénoméne soit du a un
glissement des gouttelettes avec l'intensité de cisaillement. Les micrographes
représentant la vitesse de cisaillement dynamique a 60tr/mn (c et ¢’) montrent une
microstructure filamentaire tres dense. Le facteur de forme (diamétre moyen de la
plus grosse goutte/longueur du plus long filament= 1) pour les mélanges a 120 et
150tr/mn. Le facteur de forme donne une information précieuse sur la forme
exacte de la phase dispersée dans le mélange.

Ce comportement inattendu peut se produire dans ces systémes a cause de
deux phénoménes : la coalescence et la viscoélasticité. L’'équation de Taylor
donnant le diamétre maximal stable de la phase dispersée, nous indique que
'augmentation successive de la vitesse de cisaillement permet de diminuer la
taille de la phase dispersée en continue. Une loi de puissance simple constitue
'équation d’écoulement permanant en cisaillement décrivant le comportement
viscoélastique de maniere satisfaisante pour un taux de cisaillement élevé d'un

mélange de polymeére :
T = MV = M P e e e e et et et it et vt vt vt et eet ees een een een een aen een e e 3 2)

ourt,, : estla contrainte de cisaillement de la matrice et M, le coefficient de loi
de puissance (0<n<1).

La viscosité ne suit pas la méme évolution que le taux de cisaillement, donc
d’apres I'équation précédente, on constate que la contrainte de cisaillement de la

matrice augmente avec l'augmentation de la vitesse de déformation, c’est pour



110

cette raison que la taille de la gouttelette ne diminue pas en monotonie avec
'augmentation de la vitesse de cisaillement. Par contre, lorsqu’on dépasse un
certain taux de cisaillement, on remarque que la taille de la phase dispersée
augmente avec l'augmentation du taux de cisaillement, ce phénomene n’a pas
jusqu’a maintenant d’explication précise. Plusieurs chercheurs ont essayé de
donner des lois régissant ce phénomeéne [44], mais vu la complexité de
I'écoulement des mélanges et les différents parameétres entrant dans la mise en
ceuvre des meélanges de polymeéres, ce phénomene est resté sous étude.

L’ajout du PP & la matrice PS a élevé les paramétres rhéologiques du mélange.
L’augmentation de la vitesse de cisaillement en refroidissement dynamique
diminue graduellement la viscosité complexe du mélange jusqu’a une limite
minimale a 150tr/min, lorsqu’on dépasse cette vitesse de rotation, I'évolution de la
viscosité augmente de nouveau. Cette constatation a été révélée dans les
mélanges avec refroidissement statique. On remarque une déviation dans la zone
terminale sur les courbes de G’ du mélange (Figure 4.19). Cela peut étre du

principalement a la relaxation de la phase dispersée.
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Figure 4.19. Module d’élasticité et de la viscosité complexe des mélanges
PPO0.9PS (10-90) préparés par cisaillement en refroidissement dynamique a (O,
30, 60, 90, 120, 150 et 200tr/min)

2°M€ Cas : Rapport de viscosité égal 4 1

Dans ce cas, on utilise le PP a indice de fluidité 3 avec la matrice PS. La
méthode de préparation des mélanges est la méme que le premier cas

(refroidissement dynamique).
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On remarque sur les micrographes des mélanges PP3/PS (10-90) préparés
avec la méthode de refroidissement dynamique (Figure 4.20), que la taille de
phase dispersée diminue avec la vitesse de cisaillement (les deux derniers
micrographes sont photographiés avec une résolution (x10000) comparés aux
autres micrographes avec une résolution (x4000). L’'ensemble des micrographes
présentent des formes étirées (ellipsoides) sauf, le cas du mélange non cisaillé
(micrographe (60-0)).

5 microns

PP3 PS (10-90) (60-0) x4000 PP3 PS (10-90) (60-30) x4000

5 migrans 5 microns

PP3 PS (10-90) (60-60) x4000

2 microns

PP3 PS (10-90) (60—120) x10000 PP3 PS (10-90) (60—150) x10000

Figure 4.20. Micrographes des mélanges PP3PS (10-90) a différentes
vitesses de cisaillement en refroidissement dynamique.
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Le traitement des micrographes du mélange PP3PS (10-90) a différentes
vitesses de cisaillement a été accompli par le Logiciel Image J. Les résultats
obtenus sont illustrés sur la figure 4.21, donnant le diametre moyen en nombre et

en poids des mélanges PP3PS (10-90) cisaillés a différentes vitesses.
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Figure 4.21. Histogrammes de distribution des surfaces des
particules (um?) du mélange PP3/PS (10-90) en fonction

de la vitesse de cisaillement & T=200°C.

D’apreés la figure 4.21. On remarque que la distribution des tailles des particules
diminue lorsque la vitesse de cisaillement augmente. Le traitement des
histogrammes a permis de tracer la valeur du diametre moyen en nombre et le
diamétre moyen en poids en fonction de la vitesse de cisaillement pendant la
phase de refroidissement (Figure 4.22). On remarque que la taille des gouttelettes
de la phase dispersée diminue graduellement avec 'augmentation de la vitesse de
cisaillement a l'intérieur de I'extrudeuse.

La polydispersité est presque constante pour I'ensemble des échantillons de
'ordre de 1.25 en moyenne, ce qui montre une bonne distribution de la taille des
gouttelettes de la phase dispersée. La valeur de la taille moyenne des gouttelettes

est comprise entre 0.2 et 0.9um.
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variation de dn et dw en fonction de la vitesse de cissaillement pendant le
refroidissement
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Figure 4.22. Variation de d, et d,, en fonction de la vitesse de cisaillement
en utilisant la procédure de refroidissement dynamique

Les résultats de la rhéologie sont illustrés sur la figure 4.23.
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Figure 4.23. Variation du module élastique et de la viscosité
complexe en fonction du cisaillement a refroidissement
dynamique du mélange PP3PS (10-90).

Les résultats du module élastique des meélanges réalisés sous différentes
vitesses de cisaillement sous refroidissement dynamique montrent une faible
déviation de I'un a l'autre. L’échantillon préparé a (60-0) montre I'élasticité la plus
basse dans la zone terminale. Le cisaillement pendant le refroidissement a
amelioré I'élasticité des échantillons. Le mélange (60-30) s’est comporté comme
une émulsion de Palierne, ou la courbe de I'élasticité présente une forte déviation
dans la zone terminale, ce qui peut étre expliqué par la relaxation des gouttelettes

de la phase dispersée et 'immiscibilité du mélange. Les courbes de la viscosité
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complexe montrent une augmentation de la viscosité des échantillons cisaillés
sous refroidissement par rapport a I'échantillon non cisaillé. La viscosité du
mélange (60-30) présente une déviation positive dans les basses fréquences. Son

comportement peut étre traduit par une loi de puissance (rhéofluidifiants).

4.4.5. Dépendance des propriétés viscoélastiques a la température

L'étude de la dépendance température-propriétés viscoélastique du mélange de
polyméres immiscibles, constitué d’'un polymere semi-cristallin et d’'un polymére
amorphe a montré le réle important de la température de fusion de la phase
dispersée sur les propriétés rhéologiques. La courbe donnant I'évolution de la
viscosité complexe (déterminée avec le modéle de Carreau-Yasuda) équation (1-
24) en fonction de la température change de pente lorsqu'on dépasse la
température de fusion de la phase dispersée (Figure 4.24). Le mélange est
préparé avec seulement 10% de polypropyléne dans la matrice polystyrene.

Le principe de notre technique est d'intervenir dans la phase finale du
processus de préparation des meélanges, en essayant de générer des
morphologies les plus fines possibles et de les orienter pendant la phase de
refroidissement. Ce handicape est la coalescence, qu'est un phénoméne trés
marquant sur le développement de la phase dispersée dans les mélange de
polyméres immiscibles [50 et 54-55], la coalescence joue un rble important sur la
taille et la forme de la phase dispersée, afin de remédier a ce probleme nous
avons procédé comme suit : durant la phase de refroidissement, on exerce un
cisaillement sur le mélange jusqu’a la cristallisation de la phase dispensée (T=

140°C limite du couple moteur).

T T T T T T
= contre 60-0
® contre 60-30 ||
contre 60-60
v contre 60-120

®  co60-0
® c060-30 || 10" 3
co 60-60
v co060-120
co 60-150
< 0 60-200 | 4 10"

1E7 4

1000000 5

etha (pa.s)
| |

100000 E

etha (pa.s)
1

10000 4 4 10° 4 4

T T T T T T 103 T T T T T T T T T T T
120 140 160 180 200 220 120 140 160 180 200 220
T(°C) T(°C)

1000

Figure 4.24. Variation de la viscosité a 0.001 1/s en fonction de la température

pour des échantillons en cisaillement dynamique en co et contra-rotation
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Sur les figures (4.24 a et b), on a présenté la variation de la viscosité en
fonction de la température, les valeurs des viscosités sont prises & 0.001 s™. La
figure 4.24-a présente les mélanges préparés en co-rotation et la figure 4.24-b
présente les mélanges préparés en contra-rotation. On remarque sur les deux
figures que l'allure de la courbe de I'évolution de la viscosité en fonction de la
température est la méme pour les deux mélanges. La viscosité évolue
inversement a la température, la viscosité évolue linéairement avec la
température, par contre en deux pentes différentes. Le changement de pente s’est
fait a la méme température 160°C pour les deux mélanges. D’aprées les résultats
de la DSC, cette température est celle de la fusion de la phase dispersée (PP3).
Donc la zone 1 [120°C a 160°C] est une dispersion d’'une phase solide dans une
phase fondue, par contre dans la zone [170°C a 220°C] les deux phases sont a
I'état fondu. Ce phénomene a été déja remarqué par Lipatov et al. [117] sur un
mélange de deux polyéthylenes (HDPE/LDPE) ou ils ont montré que la déviation
de la courbe donnant la variation de la viscosité en fonction de la température se
fait a 155°C. Cette méme température présente celle de la fusion de la phase

dispersée LDPE.

4.4.6. Influence de la vitesse d’extrusion sur le couple de rotation et la viscosité

Afin d’évaluer I'influence de la vitesse d’extrusion sur le couple de rotation et la
viscosité, nos expériences ont été menées sur deux polymeres (PP3 et PS) et
leurs mélanges a différentes concentrations de la phase dispersée (10, 20 et 30%
en poids du PP3). On remarque bien sur la figure 4.25 que les couples enregistrés
par les polyméres purs sont plus élevés par rapport a ceux des mélanges, cela
nous laisse croire que I'ajout du PP3 dans la matrice PS joue un rble de lubrifiant.
On remarque aussi que la concentration de la phase dispersée dans le mélange
n'a pas une grande influence sur le mélange. Le couple de rotation varie
linéairement avec la vitesse d’extrusion des différents échantillons. Les relations

reliant ces deux parametres sont illustrées sur la figure (4.25).
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Figure 4.25. Evaluation du couple de cisaillement et de la viscosité en fonction de

la vitesse de rotation.

La variation de la viscosité en fonction de la vitesse de rotation a enregistré le

méme profile que celle du couple, on remarque aussi que I'ajout du PP3 dans le

PS diminue significativement la viscosité des mélanges dans I'extrudeuse cela

peut étre expliqué par le phénomene de glissement des homopolymeres dans les

champs de vitesse intense, donc la phase dispersée joue le réle d’un lubrifiant.

Il faut souligner que I'ensemble des résultats de ce paragraphe sont prélevés

directement sur I'extrudeuse.



117

4.7. Conclusion

La micostructuration est un moyen tres efficace pour concentrer différentes
propriétés dans un méme produit. Comme il a été montré dans la littérature,
différentes morphologies peuvent étre obtenues dans les mélanges de polymeres
immiscibles. Ceci est di a l'instabilité de la phase dispersée et qui dépend de
plusieurs facteurs comme la fraction volumique (massique), le rapport de viscosité
et I'incompatibilité. Le mélange pris comme modéle est le PP10/PS90 ou l'on a
essayé a partir de cette composition de générer différentes morphologies
possibles. La technique utilisée est le refroidissement dynamique de I'extrudat.
Cette technique consiste a jouer sur deux parameétres en méme temps (vitesse
d’extrusion et température), le but essentiel se résume dans la déformation et
I'étirement des gouttelettes de la phase dispersée ainsi la minimisation du
phénomeéne de coalescence. Afin de vérifier I'efficacité de la méthode, on a opté
pour la caractérisation des matériaux par, la visualisation en MEB en 2D, et la
rhéologie en phase fondue.

Une étude préliminaire a été faite pour le choix du grade de la phase dispersée
mise en ceuvre avec la matrice, puis une vérification de la reproductibilité des
résultats, suivie du choix de la concentration de la phase dispersée (dispersion,
minimiser la coalescence).

Le choix du grade de la phase dispersée est fixé sur deux polypropylenes
(PP0.9 et PP3), ce qui donne un rapport de viscosité de 4 et 1 respectivement.
Afin de vérifier l'efficacité de notre méthode (solidification dynamique), les
meélanges ont été préparés par les deux méthodes : solidification statique et
dynamique dans les mémes conditions. La concentration de la phase dispersée
dans le mélange joue un rdle important, pour cette raison on a préparé des
mélanges a différentes concentrations (10, 20 et 30% en poids) de la phase
dispersée. Les résultats montrent que l'augmentation du taux de la phase
dispersée dans le mélange augmente la taille de la phase dispersée et de ce fait,
elle favorise la coalescence. L'échantillon a 10% de phase dispersée montre des
filaments plus longs et trés fins et mieux structurés par rapport aux deux autres
concentrations. L’ajout du PP dans la matrice PS augmente les propriétés
rhéologiques du mélange, a 30% de phase dispersée la viscosité du mélange
dépasse la viscosité de deux polymeéres formant le mélange, cela peut étre dd au

niveau élever de I'immiscibilité et qui augmente la sensibilité du mélange aux
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fluctuations de la fréquence. Afin d’évaluer I'effet du rapport de viscosité, on a
préparé quatre mélanges a différents rapports de viscosité, la morphologie la plus
fine est enregistrée pour le mélange a un rapport de viscosité égal a l'unité. Cela
est peut étre di a la résistance des gouttelettes pour les mélanges a un rapport de
viscosité élevé et au phénomene de glissement des macromolécules pour les
mélanges a faible un rapport de viscosité.

L’influence de la vitesse d’extrusion est étudiée en la couplant a la phase de
refroidissement (statiqgue ou dynamique) dans l'extrudeuse. On remarque que
'augmentation de la vitesse d’extrusion diminue les parameétres rhéologiques
(viscosité et élasticité). Cette évolution a ces limites d’ou a une vitesse critique, la
viscosité et I'élasticité augmentent. La visualisation par MEB des micrographes
extrudés a 200tr/min montre que la taille de la phase dispersée augmente en
présence de filaments. La méthode de solidification dynamique génere une taille
de phase dispersée plus fine par rapport a la méthode classique. La température
est un paramétre a prendre en considération pendant la préparation des
mélanges. Nos résultats montrent que la viscosité évolue inversement
proportionnelle a la température et cela pour les deux mélanges préparés en co et
contra-rotation. Les courbes montrent deux pentes différentes, cela revient a I'état

de cristallisation de la phase dispersée.
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CHAPITRE 5
L’EFFET DU TAUX DE NANOPARTICULES DE NOIR DE CARBON E SUR LE

DEVELOPPEMENT DES MELANGES DE POLYMERES IMMISCIBLES

5.1. Introduction

L’idée d’améliorer les propriétés des matériaux en combinant deux phases aux
propriétés différentes n’est pas nouvelle, méme au niveau nanométrique. On
retrouve a travers I'histoire des exemples de matériaux que I'on peut considérer
comme des nanocomposites. Certaines colorations de peintures sont dues aux
inclusions de nanoparticules métalligues et d’oxydes dans substrat de silicate
amorphe [153]. L’évolution rapide a permis aux industriels un développement
conséquent, notamment dans les domaines de haute technologie comme
'automobile, I'aérospatiale, la médecine, l'informatique, I'électronique et les
téléecommunications qui dépendent de ces nouveaux hanomateriaux.

Parmi les nanomatériaux, les nanocomposites font figure de pionniers. Au-dela
des verres anciens ou du noir de carbone, ils ont su trouver aujourd’hui des niches
d’applications de plus en plus nombreuses, essentiellement comme matériaux a
propriétés structurales. Les nanocharges utilisées comme renforts dans les
matrices polymeéres permettent, a de faibles pourcentages massiques d’améliorer
les propriétés mécaniques, thermique et barriére au gaz de nombreux polyméres,
du fait de leur forte anisotropie et de leur facteur de forme exceptionnel. Ces
ameliorations de propriétés sont néanmoins fortement liées a la morphologie des
nanocomposites, c’'est-a-dire a I'état de dispersion de la charge dans la matrice.

Les mélanges de polymeres sont maintenant le champ le plus actif dans la
recherche et le développement, cela est due a leur vaste potentiel de
connaissance acquis aujourd’hui par les industriels. De nos jours, on recense une
multitude  d’applications des émulsions de polymére dans le domaine de
l'industrie automobile et de [I'électronique. L’amélioration des propriétés
mécaniqgue comme la dureté, est 'une des principales raisons de développement
de nouvel mélange de thermoplastique. Le mélangeage du polystyréne (PS) et du
polypropylene (PP) avec et sans renfort sont largement étudiés [154-160], noir de

carbone [155], argile organique [156-159] et les silices [158,159]. Cependant, peu
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d’études sont reportées sur 'effet du taux des nanoparticules de noir de carbone
(NC) sur les émulsions du polymére PP/PS.

L'utilisation des nanoparticules comme élément de renforcement dans les
polyméres est une méthode courante afin d’améliorer les propriétés mécaniques
et/ou électriques des nanocomposites. L'amélioration des propriétés de
mécanique a la rupture par I'addition de particules peut étre obtenue quant une
interaction suffisamment forte entre les nanoparticules et la matrice polymere a
lieu et lorsque les particules sont bien dispersées dans la matrice [161].

Le noir de carbone (NC) est capable de renforcer les émulsions de polymere,
les rendant thermiquement plus stables a des basses fractions de masse.
L’inconvénient principal est le taux élevé (15 a 20% en masse) des nanopatrticules
NC pour atteindre le seuil de percolation. Cette concentration élevee affecte les
propriétés mécaniques, processabilité et augmente le prix du produit fini. Al-salah
et al. [155] ont utilisé les nanoparticules NC dans le mélange de polymére
immiscible PP70PS30 afin de réduire le seuil de percolation.

La cristallisation dans les mélanges de polymeres a un intérét certain, car elle
contrdle en partie les propriétés mécaniques du produit fini. Il est démontré que
I'intensité du mélangeage et la composition ont un impact significatif sur I'évolution
de la cristallisation dans le mélange. Plusieurs chercheurs ont remarqué la
présence de la cristallisation fractionnée dans les mélanges de polymeéres
immiscibles, ainsi que la diminution du taux de cristallisation du PP dans le
mélange de polymere [162].

Ce chapitre a pour objectif de contribuer a la compréhension des phénomeénes
régissant les comportements physico-chimiques des nanocomposites. Pour cela,
nous avons utilisé un noir de carbone de faible distribution de taille et une
émulsion de polymére constituée d'un polystyrene comme matrice et un
polypropyléne comme phase dispersée.

Le travail va étre concentré entierement sur un mélange ternaire (mélange
d’'une émulsion formée de deux polymeres renforcé par une charge organique).
L'étude est menée sur l'effet du NC (nanoparticule) sur les propriétés
morphologiques, thermiques et rhéologiques d'une émulsion de mélange de
polymére immiscible. Le mélange est une émulsion constituée d’'une matrice
polystyrene et d’'une phase dispersée polypropylene avec et sans charge a

différentes quantités de la charge noir de carbone. Le mélange ternaire est
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préparé avec la mini-extrudeuse bis-vis. La morphologie des mélanges a été
photographiée par le microscope électronique a balayage (MEB) et les propriétés
thermo-rhéologiques par I'analyse enthalpique différentielle (DSC) et un rhéometre
dynamique analyser (RDA Il) respectivement. La stabilit¢ du mélange ternaire a
été étudiée par thermogravimétrie et I'analyse thermogravimétrique différentielle
(DTG).

5.2. Rappels sur les composites

Un matériau composite est une association de matériaux différents par leur
nature chimique et par leurs propriétés, dans le but d’'améliorer ses performances
en termes de facilité de mise en ceuvre, de résistances physiques, mécaniques et
chimiques. On désigne sous le terme de matrice, la phase continue qui est
souvent un polymére thermodurcissable ou thermoplastique (TD ou TP). Elle a
pour but de lier les renforts, d’assurer leur protection contre les attaques
chimiques, et le bon transfert des contraintes sur les renforts. Le terme renfort est
utilisé pour désigner la phase discontinue qui apporte les propriétés mécaniques
aux composites, le terme de charge étant alors plutbt réservé aux composeés
n'ayant pas d’interaction moléculaire fortes avec la matrice.

Les avantages des matériaux composites généralement décrits par rapport aux
matériaux traditionnels sont :

« adaptation du matériau a sa fonction,

e optimisation sur le poids et les contraintes,

« obtention de performances nouvelles, sous sollicitations mécaniques

spécifiques (impact, fatigue, allegement sans perte de propriétes),

» abaissement des colts, directs (fabrication) et indirects (durée de vie).

Depuis de nombreuses années, I'incorporation d’une phase dure est le principal
moyen d’augmenter la rigidité des polymeéres. A ce titre, de nombreux types de
matériaux sont employés en tant que renforts conventionnels, au premier rang
desquels on retrouve le talc, le carbonate de calcium ou bien encore les fibres de
verre. L’augmentation des interactions polymeres particules est la principale idée
ayant conduit a l'incorporation de particules nanométriques. Celles-ci peuvent
effectivement présenter une trés grande surface utilisées pour I'élaboration des

nanocomposites sont le noir de carbone.
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5.3. Etude expérimentale

5.3.1. Matériaux utilisés

Les matériaux utilisés dans ce chapitre, sont des produits commerciaux de
différents grades. La matrice utilisée est le polystyrene (PS) standard fourni par la
société styrol. Il est caractérisé par la masse molaire en nombre et en poids
(M, = 215160g/mol et M, = 91310 g/mol) respectivement avec un coefficient
de polymolécularité de l'ordre de Ip = 2.35 déterminé par chromatographie
d’exclusion stérique (CES).

Le polypropylene (PP 100-GAO01) est un polypropyléne isotactique fourni par la
société INEOS (France) sous forme de granulés. Son indice de fluidité est de
0,99/10min. sa masse volumique est égale & 905 kg/m°. La température de fusion
du polypropylene est de 165°C et sa température de transition vitreuse (Tg) est de
10°C.

Le noir de carbone (NC) utilisé dans notre étude est le Vulcan3 N330
(100cm®/100g) avec une distribution de taille des nanoparticules entre 20-30 nm
(Annexe 6).

5.3.2. Méthodes de préparation et de caractérisation des hanocomposites

5.3.2.1. Préparation des nanocomposites

Les échantillons de 5g de masse ont été préparés par une mini-extrudeuse
bivis en co-rotation de type Thermo Haake. Avant de procéder a l'extrusion, les
matériaux PS, PP et NC ont été séchés a 80°C pendant 12 h. L'ensemble des
mélanges ont été préparés avec le méme protocole, la température d’extrusion est
fixée a 200°C avec une vitesse d’extrusion de 60tr/min. L'extrudat est récupéré
apres 10min d’extrusion et une phase de refroidissement d’'une demi heure, afin
d’étudier I'effet du NC sur I'ensemble des propriétés du mélange. Les mélanges
préparés sont représentés sur le Tableau 5.1.
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Tableau 5.1. Composition des mélanges et leurs identifiants

Identifiant Polystyrene Polypropyléne Noir de carbone
(% en poids) (% en poids) (% en poids)
BO 90 10 0
Bl 89 10 1
B2 88 10 2
B3 87 10 3
B4 86 10 4
B5 85 10 5
B10 80 10 10

5.3.2.2. Microscopie électronique a balayage

Afin d’accéder a I'étude de linfluence du taux de NC sur la morphologie de
I'’émulsion PP/PS, on a utilisé le microscope électronique a balayage (Hitachi S-
3340) opérant a 15kv de voltage d’accélération (Annexe 3). Avant de procéder a la
détection de la microscopie, les échantillons ont été cryofracturés dans l'azote
liquide puis métallisés avec une couche de (3 a 5nm) d’un alliage Or/Pd. La taille
moyenne des particules de la phase dispersée a été mesurée en utilisant le
logiciel (Image J). Une moyenne de 150 & 300 particules par mélange a été

examinée.

5.3.2.3. Balayage en calorimétrie différentielle

Le comportement thermique a été examiné par une DSC Q100 de (TA
Instruments USA) (Annexe 4), avec des échantillons de 5mg en poids dans une
capsule ouverte en aluminium sous flux d’azote. Le protocole d’investigation est le
méme, un saut de température jusqu’a 200°C suivi d'un isotherme de 10min, puis
un refroidissement de 10°C/min jusqu’a une température de 10°C. Apreés un
isotherme d’'une minute on procéde a une élévation de température de 10°C/min
jusqu’a 200°C.

5.3.2.4. Analyse thermogravimétrique

L’'analyse thermogravimétrique (TGA) a été exécutée en utilisant un appareil TA

Instruments (USA), modele Q500 sous une atmosphere d’'azote ou d’Oxygene
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avec un débit de 50ml/min (Annexe 4). Les nanocomposites sont chauffés de la
température ambiante a 1000°C, en utilisant la méthode dynamique a haute
résolution (High Resolution dynamic method) avec une vitesse de chauffe de

50°C/min sous atmospheére d’azote.

5.3.2.5. Mesures rhéologigues

La caractérisation rhéologique de I'émulsion et des nanocomposites ont été
déterminé a l'aide d’'un rhéometre dynamique a déformation controlée de type
RDA Il (Annexe 5). La géométrie utilisée est de forme plan-plan. Les échantillons
de diametre 25mm et d’'une épaisseur de 1.5mm ont été préparés sous une
presse de type Carven a 230°C et 10min. Les propriétés rhéologiques (module
élastique, viscosité complexe) dans la zone de viscoélasticité linéaire ont été

mesurées sous une plage de fréguence de 0.01 a 100rad/s et un taux de

déformation qui varie suivant la zone linéaire de I'’échantillon entre 2 a 10%.

5.4. Résultats et discutions

Cette étude est consacrée spécifiguement a l'influence de la concentration des
nanoparticules de NC sur les propriétés morpho-rhéologiques et thermiques des
nanocomposites. Cela a été accompli en utilisant le NC N330 comme nanocharge

a différentes concentrations dans I'’émulsion PP0.9/PS (10-90).

5.4.1. Influence de la concentration en NC sur la morphologie

Afin de rechercher le role des nanoparticules de NC sur la morphologie du
mélange de polymére, on a réalisé quelques images sur le microscope
électronique a balayage (MEB). Les micrographes de la figure 5.1 montrent quatre
échantillons a différents taux de NC (B0, B1, B4 et B10). Comme il est évident sur
la figure 5.1-a, montrant la surface cryofracturée du mélange PP10/PS90 sans
noir de carbone, la phase PP est formée par des nodules de difféerentes tailles
dispersées dans la matrice PS, indiquant 'immiscibilité de ce type de mélange.
Ces observations ont été déja révélées par d’autres chercheurs [155, 156, 157].
Les empreintes des particules PP qui sont restés sur la surface de la matrice PS
pendant la cryofracturation montre une faible adhésion entre les deux phases du
mélange. Ce phénomeéne est tres prononcé dans les micrographes chargés avec

le NC. Les micrographes (b, c et d) présentent les mélanges chargés avec 1, 4 et
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10% en masse de NC, la taille moyenne de la phase dispersée est présentée sur
les micrographes de la figure 5.1-d. D'aprés cette figure, on peut noter qu’a faible
guantité de NC, on observe une faible diminution de la taille moyenne de la phase
dispersée, par contre lorsque la quantité de renfort (NC) augmente, une diminution
significative est enregistrée de la taille moyenne des gouttelettes de la phase
dispersée. Ce résultat est en accord avec d'autres travaux [164]. L'incorporation
des nanoparticules de NC dans le mélange PP/PS augmente la friction a
l'interface entre les deux phases PP et PS, cette friction augmente avec
'augmentation du taux de NC dans le nanocomposite. Wang et al. [165] ont
reporté la diminution de la taille moyenne dans le mélange PP/PS durant I'addition
des nanoparticules d’argile, ils ont attribué cette diminution a la présence des deux
chaines de polyméres immiscibles peut étre coexiste entre les plaquettes

intercalés de I'argile jouant le réle d’'un greffant.

Sum
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L 7.9 h“:it.. oy d g . ll

Figure 5.1. Micrographes MEB des échantillons BO, B1, B4 et B10

L’'ajout de NC dans un systéeme PS/EPDM induit une réduction de la taille des
nodules de PS de 5um a 0.2-0.5um [166]. Dans un mélange PS/PMMA, le NC se

situe a linterface et stabilise les morphologies (il évite les phénoménes de
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coalescence lors de recuits). De méme, une baisse du pourcentage de NC
nécessaire pour atteindre le seuil de percolation a été observée par Guebbels et
al. [167].

5.4.2. Propriétés thermiques des nanocomposites

L'effet du taux de NC sur les propriétés thermiques des nanocomposites a été
analysé par DSC. Les figures 5.2-a et 5.2-b montrent les thermogrammes non
isothermes de PP, PS et les mélanges PP/PS/NC. La figure 5.2-a montre les
mesures de DSC pendant la phase de refroidissement. On remarque que la
température de cristallisation du mélange est tres influencée par I'addition du PP
dans la matrice PS, d’ou une multitude de petits pics qui s’est produite sur la
courbe de cristallisation. Cela peut étre du a la présence d'un grand nombre de
petites cristallites dans le mélange. On remarque sur la figure interne dans (5.2-a)
un faible exotherme a 110°C, qui parfois, se réfere a la cristallisation fractionnée
[168]. Ce phénoméne se produit souvent dans les mélanges de polyméres
immiscibles lorsque le polymére cristallisable existe en tant que phase dispersée
et formée par des gouttelettes de différentes tailles [169].

L’exotherme principale du PP pur apparait dans le matériau aux environs de
107°C, elle est représentée par le premier pic. Cependant, l'ajout de
nanoparticules NC décale le pic principal de cristallisation du PP vers les hautes
températures au alentour de 114°C (Tableau 5.2). Ce résultat est en bon accord
avec les résultats de Turi et al. [170] ou ils ont observé dans un polypropylene
(iPP) une température de cristallisation plus élevée et une diminution de la taille
des sphérolites en présence d’agents inorganiques. Cette diminution améliore les
propriétés mécaniques et thermiques des polymeres formés (la cohésion a
l'interface entre les sphérolites régit les propriétés meécaniques). Lorsque le taux
de NC incorporé dépasse les 4% en masse, le second exotherme de cristallisation
apparait aux environs de 69°C au dessous de la température de transition vitreuse
du PS. Le pourcentage de cristallinité est resté constant presque pour I'ensemble
des nanocomposites, sauf avec des taux élevés de NC. A 10% de masse de NC,
on remarque une augmentation significative du taux de cristallisation. Le
comportement de cristallisation dans le mélange PS/PP est influencé par la taille
de la phase dispersée et cela lorsque le PP est dispersée dans la matrice PS. Par
conséquent, la modification du mécanisme de nucléation hétérogene change pour

des tailles de la phase dispersée PP critique (1-2um) [171]. L'augmentation du
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taux de cristallinité dans les nanocomposites est due principalement a la
nucléation sur le volume des gouttelettes PP a travers les nanoparticules NC.
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Figure 5.2. Thermogrammes DSC (a) pendant le refroidissement (b) pendant le
chauffage des matériaux PP, PS, le mélange PS/PP et les nanocomposites avec
différents taux de noir de carbone.

L'analyse des thermogrammes DSC est résumée sur le tableau 5.2. La
température de transition vitreuse du PS est décalée vers les hautes valeurs, aux
alentours de 98°C dans I'ensemble des nanocomposites. Le taux de NC influence

peu la température de fusion de la phase dispersée. Par contre, elle est un peu

décalée vers les basses températures.
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Tableau 5.2. Températures de cristallisation, fusion et de transition vitreuse des

homopolymeres, mélange et les nanocomposites

Echantillon | premier pic | Second pic | Ts(°C) | T¢(°C) | Crystallinity
Tea(°C) Te2 (°C) X (%)
PS - - - 96.2 -
PP 107.0 - 164.2 - 35.3
BO 110.0 58.4-45.0 | 158.1 98.6 26.9
Bl 98.1 66.9 158.0 98.1 21.1
B2 109.6 80.6 159.8 96.4 21.3
B3 99.9 66.7 159.1 97.9 21.7
B4 113.8 66.6 159.3 97.5 23.7
BS 114.2 69.4 159.6 98.8 23.0
B10 115.8 69.3 159.0 98.8 28.1

5.4.3. Mesures rhéologigues

L’étude du comportement rhéologique des nanocomposites a mis en évidence
les principaux phénomenes responsables de I'apparition d’'une élasticité élevee
des échantillons, la dispersion et I'association des particules étant les clefs de ce
phénomeéne. Cependant dans les composites, les interactions entre les charges et
la matrice polymeéere sont souvent a l'origine de comportements rhéologiques
particuliers. Grace a la large gamme de tests qu’'offre la rhéologie, on s’intéresse
dans ce chapitre aux comportements rhéologiques particuliers que peuvent
présenter les nanocomposites. Nous tenterons de mettre en évidence le réle
prédominant des interactions polymere/charge.

Le comportement rhéologique des mélanges de polymére est généralement
tres complexe dans les mélanges de polymeres immiscibles, ou les propriétés
rhéologiques dépendent fortement de la composition et des propriétés
viscoélastiques des composants du mélange. Ces difficultés augmentent lorsque
des structures solides (renforts) sont ajoutées a un mélange forme émulsion. Afin
d’explorer la formation de réseau ainsi que la microstructure des nanocomposites,
des tests de balayage dynamique en fréquence ont été réalisés dans le domaine
de viscoélasticité linéaire. Les modules élastique et visqueux ainsi que la viscosité

complexe du meélange PS/PP avec et sans différentes quantités de NC en fonction
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de la fréquence ont été mesuré a 200°C, et sont présentés sur les figures 5.3.a,
5.3.b et 5.3.c respectivement.

Le module élastique dynamique (G’) est tres sensible a la mesure de la
microstructure développée pendant la phase de mise en ceuvre. Les valeurs de
(G) pour I'ensemble des échantillons augmentent avec l'augmentation de la
fréquence (w) ce qu'est évident (Figure 5.3). De plus, le module d’élasticité
augmente  graduellement avec l'augmentation du taux de NC dans les
nanocomposites. Lorsque cette concentration atteint une valeur de 4% en masse
de NC dans le matériau nanocomposite, un faible second plateau sur G’ est
apparu aux faibles fréquences. Ce plateau devient trés visible lorsque cette valeur
atteint les 10% en masse de NC. Dans le méme contexte, a hautes fréquences,
'ordre de grandeur des modules de perte et de conservation des différents
nanocomposites est le méme. Ce qui montre qu’'a haute fréquence, le taux des
NC n’influe pas sur le comportement rhéologique des nanocomposites.
L’augmentation significative de (G’) dans la zone terminale est liée a une structure
plus élastique qui s’est installée aprés que la NC atteint une concentration critique,
d'ou le mouvement des molécules peut étre inhibé par une caractéristique
structurelle dans les mélanges de polyméres immiscibles et la formation de réseau
de nanoparticule dans les nanocomposites [172, 173]. La valeur du module
élastique de I'échantillon B10 dans la zone terminale est supérieure d’une décade
comparativement a I'échantillon BO. En outre, on peut déduire de la figure 5.3-c
que la viscosité complexe de l'ensemble des échantillons diminue avec
'augmentation de la fréquence. Le mélange et les nhanocomposites montrent un
comportement viscoélastique dans la zone de haute fréquence et un
comportement Newtonien dans la zone terminale, excepté pour les
nanocomposites comportant une concentration de NC dépassant les 4% en
masse. Ces systemes présentent un comportement viscoélastique méme a basse
frequence. L’amélioration de la viscosité complexe avec la concentration du NC
dans les nanocomposites peut étre attribuée a linteraction et la dispersion des
nanoparticules NC dans le systeme fournissant une résistance a I'écoulement et a
la déformation du polymere a I'état fondu. En outre, I'effet des nanoparticules du
NC sur le systeme est tres prononcé particulierement dans la zone terminale, par
contre cet effet de moins en moins visible en augmentant la fréquence, cela peut

étre sans doute en raison du comportement rhéofluidifiant.
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Figure 5.3. Evolution du module de conservation G’ (a), de perte G” (b) et n*(c) en
fonction de la fréequence a 200°C, pour différentes concentrations en noir de
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A partir des propriétés rhéologiques, on a montré que I'ajout des nanoparticules
NC renforce significativement le mélange. Cet effet a été observé pour 'ensemble
des mélanges comparativement au meélange de polymére (BO), cela est tres
visible dans la zone terminale. D’autre part, on suppose que les nanoparticules
NC sont dispersée a linterface entre la phase dispersée PP et la matrice PS et

forme un réseau percolant en dépassant les 4% en masse de NC.

5.4.4. Stabilité thermigue des nanocomposites

La dégradation thermique des nanocomposites a été évaluée par analyse
thermogravimétrique. La figure 5.4 montre les thermogrammes TGA et la DTG des
homopolymeres et les nanocomposites avec différentes concentrations de NC
réalisées sous une atmosphere d’azote. L’analyse de ces résultats est illustrée sur
le Tableau 5.3. On remarque que le PP est plus stable que le PS. Les courbes de
thermogravimétrie des nanocomposites PS/PP/NC montrent essentiellement le
méme profil comparativement a la matrice PS. A faible quantité de NC, on
remarque une faible augmentation de la stabilité du nanocomposite par rapport a
la matrice PS. Par contre, lorsque cette concentration en NC dépasse les 4% en
masse, une amélioration significative de la stabilité est enregistrée, cela peut étre
du a l'augmentation de I'énergie d’activation effective durant le processus de
dégradation [174]. L’'amélioration de la stabilité en fonction du taux de carbone
dans les nanocomposites est peut due au fait que les nanoparticules NC
diminuent la mobilité des molécules dans le mélange PS/PP. Par ailleurs, on
remarque que les homopolymeres se sont dégradés sans laisser de résidu. Par
contre, lors de la dégradation les nanocomposites laissent un résidu, ce
pourcentage de résidu est proportionnelle a la quantité du NC dans les
nanocomposites (Tableau 5.3). Une anomalie est détectée dans I'échantillon B1 et
qui se dégrade avant la dégradation de la matrice PS. Cela peut étre attribué aux

différentes opérations subsistent par I'’échantillon (extrusion et moulage).
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Tableau 5.3. Températures maximales de dégradation et résidus des
nanocomposites et des homopolymeéres

échantillons Tmax (Deriv. masse Residue a 600°C
(%/°C))

PS 396 0

PP 426 0

Bl 388 0.7
B2 396 1.9
B3 397 2.9
B4 399 3.8
B5 401 4.5
B10 406 7.55

5.5. Conclusion

L'effet des nanoparticules de noir de carbone sur la morphologie, la
cristallisation et la rhéologie d’'un mélange de polymére PS/PP a été recherché.
Une réduction significative de la taille des gouttelettes PP a été observée en
présence du NC. L'augmentation du taux de NC dans I'émulsion PS/PP diminue la
taille des gouttelettes dans les nanocomposites, cela est peut étre due a
'augmentation de I'action de friction et la suppression de la coalescence par la
formation du réseau NC. La cristallisation fractionnée est reliée a la taille de la
phase dispersée (PP) développée dans le mélange PS/PP. L’ajout du noir de
carbone dans les meélanges de polymére augmente le pourcentage de la
cristallinité dans les nanocomposites. Les thermogrammes DSC ont montré que la
température de fusion des nanocomposites est plus faible que celle du PP pur.
Les résultats de la thermogravimétrie ont montré que l'ajout des nanoparticules
NC dans le mélange polymére a un impact significatif sur la stabilité¢ des
nanocomposites. La stabilité augmente avec I'augmentation du taux de NC dans
le mélange. La stabilité des nanocomposites reste bornée par les deux polyméres
formant le mélange. La dégradation des nanocomposites laisse un résidu, ce
résidu est proportionnel a la concentration des NC dans le mélange. L’'ajout de NC

augmente simultanément les modules de conservation et de perte ainsi que la



134

viscosité complexe. Les mesures rhéologiques montrent que la formation de seuil

de percolation est atteinte a partir de 4% en masse de NC dans le nanocomposite.
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CONCLUSION GENERALE

L'objectif de cette thése était de contribuer a la micro et nano-structuration des
mélanges de polymeéres immiscibles. Ce travail est divisé en trois grandes parties :
- La premiére partie avait pour objectif de montrer le nombre important des
parametres qui régissent I'évolution de la morphologie dans un mélange de
polyméres immiscibles, ainsi que linter-relation qui existe entre les propriétés
rhéologiques et la microstructure des mélanges et son influence sur les propriétés
thermiques.

- La deuxieme partie s’est focalisée sur I'évolution de la morphologie d’'une
émulsion, suivant un protocole expérimental trés rigoureux. Le refroidissement
dynamique et la détection de la morphologie en 2D donne des informations
précieuses sur les microstructures générées pendant I'extrusion.

- La troisieme partie est consacrée completement a un meélange ternaire
(PP/PS/NC). La dispersion des nanocharges NC dans une émulsion est une
méthode trés convoitée ces dernieres années. La complexité réside dans le
positionnement de la charge (dans la matrice ou dans la phase dispersée), et cela

pour atteindre le seuil de percolation.

La premiére partie de ce travail a ciblée un couple de polyméres immiscibles
trées convoité dans la recherche, ainsi que la détermination des conditions de mise
en ceuvre. L’étude a montré la complexité de la mise en ceuvre de ce type de
meélange sous certaines conditions.

Les conditions expérimentales et les principaux résultats de ce travail sont
rappelés ci-dessous :

Nous avons choisi de travailler sur un systétme composé d'une matrice de
polymeére amorphe (PC) et d’'une phase dispersée de polymeére semi cristallin
(PP), ces deux polymeéres sont trés utilisés dans lindustrie plastigue, mais le
mélange de ces deux polyméres pose énormément de problemes.

Les résultats de l'influence de la composition du mélange sur les propriétés
morphologique, rhéologique et thermique sont exposés sur le manuscrit. Le
mélange est realisé sur une mini extrudeuse sous 200°C et 50tr/mn pendant

10min. Ces conditions sont optimisées afin de minimiser la dégradation des deux



136

polymeres (température et taux de cisaillement). Le couplage des techniques
d’'investigation permet de mieux situer les problemes de mélangeage. La
morphologie des mélanges a différentes concentrations de phase disperséee

montre deux grandes familles :

. A faible concentration : phase nodulaire ou fibrillaire dispersée dans la
matrice.
. A forte concentration : la cocontinuité s’installe entre les deux phases.

La taille de la phase dispersée augmente en exponentiel avec sa concentration.
La taille des nodules du PC est plus grande comparativement a ceux du PP dans
la matrice PC. L’évolution de la microstructure dans les systémes co-continus est
tres influencée par la température d’extrusion. Les résultats rhéologiques montrent
que le mélange PP/PC présente différents comportements : négative deviation
blend (NDB), positive deviation blend (PDB) et une loi d’additivité logarithmique.
L'ajout du PC dans le mélange augmente significativement les paramétres
rhéologiques.

Le taux de cisaillement sur le mélange est évalué par la présentation cole-cole.
L’augmentation du taux de cisaillement diminue les temps de relaxation et la
viscosité Newtonienne du mélange. Des informations complémentaires sur la
cocontinuité dans ce type de mélange ont été déduites en utilisant la méthode
gravimétrique, qui montre que la température d’extrusion est un parametre capital
pour le développement de la morphologie in situ.

Les thermogrammes (DSC) montrent que la cristallinité du mélange évolue
linéairement avec le taux du PP dans le matériau. La thermogravimétrie est une
meéthode largement utilisée pour détecter la stabilité des polymeres. Nos résultats
montrent l'existence de deux types de comportements de dégradation. La
dégradation des émulsions (taux de phase dispersée inférieur a 30% en masse)
se fait en une seule étape, par contre dans la zone de cocontinuité, les
thermogrammes présentent un épaulement donc une dégradation par palier. Ce
qui montre I'immiscibilité totale entre ces deux polymeres.

Dans l'étude de la structuration des mélanges de polyméres, sous les
conditions de mise en ceuvre, nous avons montré que le parametre majeur a
prendre en compte est la différence entre les températures de transition et de

fusion du couple polymere. Le mélange modéle que nous avons choisi est le PS
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comme matrice (amorphe) et le PP comme phase dispersée (semi cristallin). Une
étude préliminaire a été réalisée pour le choix de I'émulsion & mettre en ceuvre
pour atteindre ce but. Le PP10PS90 est la formule la plus répandue, cela nous
permet de minimiser la coalescence (phénomene indésirable). La stratégie
adoptée est la préparation du méme mélange avec :

. la méthode classique : le mélange est préparé sous différentes vitesses de
cisaillement sous les conditions (200°C et 10min), suivi d’'une phase de
refroidissement a I'intérieur de I'extrudeuse.

. la nouvelle méthode : le mélange est préparé sous les conditions (60tr/min,
200°C et 10min), suivi d'une opération de refroidissement dynamique a différentes

vitesses de cisaillement.

Les résultats de la morphologie montrent une baisse sensible de la taille de la
phase dispersée. Dans certains cas, cette baisse atteint (10 fois). L'augmentation
du cisaillement diminue la taille de la gouttelette, jusqu’a 150tr/min, puis la taille
commence a augmenter de nouveau. Les parametres rhéologiques sont
inversement proportionnels avec la vitesse de cisaillement, jusqu’a 150°C, puis
augmentent avec la vitesse de cisaillement. Cette anomalie a été révélée par
d’autres chercheurs, cela est di peut étre a la coalescence de la phase dispersée
induite par la forte intensité du meélangeage.

Le dernier chapitre est dédié a I'étude des nanocomposites, le mélange de
polymere choisi est le (PP10PS90), le renfort est le noir de carbone (NC). L’étude
est basée sur linfluence du taux de NC sur les propriétés morphologiques,
rhéologiques et de stabilité thermique des nanocomposites. Sur la base de la
bibliographie, le NC se situe a linterface entre le PP et le PS. L’'ajout du NC
diminue sensiblement la taille de la phase dispersée, les parametres rhéologiques
augmentent avec le taux de NC. Sur la base des résultats de la rhéologie, le seuil
de percolation est atteint a 4% en masse. Ce taux de NC est de l'ordre de 20%
dans une matrice PS. L’ajout de NC dans I'émulsion augmente la stabilité des
nanocomposites.

Comme conclusion finale, on peut conclure que la rhéologie des émulsions et des
suspensions partielles n’est pas complétement comprise et la recherche dans ce

domaine est trés active.
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ANNEXE 1

Extrudeuse bi-vis

Vis co- et contra-rotatifs

» Mesure réelle de la viscosité de cisaillement

» Extrusion directe ou recirculation piloté par une valve automatique
* Introduction par piston pneumatique

» Ecran LCD pour affichage des données et graphiques

» Pilotage par boitier externe ou par ordinateur

* Nettoyage simplifié par un fourreau portefeuille

Mini-extrudeuse bi-vis avec un systéeme d’extrusion en co-rotation.




ANNEXE 2

Les chromatogrammes (PS, PC).

24/06/2010 UMR 6120 PCI Le Mans CE12

SEC - Simple & Double Détection RD-UV Ver4.0
Résultats MODE MASSE RD

Fichier a0F2316n Demandeur : Salim

Référence 0 Nature v PS

Remarques 00/01/1900

Fichier Etalon GS5-PST02 Solvant ¢ THF

Colonne G5: PL-gel Mixed C, 5 pm, 60 em, (Polymer Laboratory) + précolonne 5 cm PL

Masses calculées exprimées en équivalent:  PST (polystyréne)

Débit (cm*/mn) 995 Zone d'intégration :  10.277 a 16.930 cm’
Vol. inj. (ul) 150 % o: 12484 em’ M, : 181130
Cone. inj. (mg/em”) 2.810 M, 91310 M, 215160 I: '2.356
Masse inj. (mg) 422 ] 73.737 com'lg
Surface massif intégré S= 4.270E+10 dn/de= 0.1769 cmi/g
Masse éluée : 4.215E-01 mg Constante d'appareillage K = 9 S0E+09
Volume tranche (dt.débit) = 001659 cm3
Masse éluée/masse injectée : 100.00 % S=K_dn/de. masse éluée/Volume tranche

Chromatogramme RD - a0F2316n

A\




ANNEXE 2

Les chromatogrammes (PS, PC).

22/06/2010 UMR 6120 PCI Le Mans CE 12

SEC - Simple & Double Détection RD-UV Ver4.0
Résultats MODE MASSE RD

Fichier : a0f2116k Demandeur : Salim

Référence & PC Nature ;0

Remarques 2 00/01/1900

Fichier Etalon : G5-PST02 Solvant : THF

Colonne . G5: PL-gel Mixed C, 5 pm, 60 cm, (Polymer Laboratory) + précolonne 5 cm PL

Masses calculées exprimées en équivalent:  PST (polystyréne)

Débit (em*/mn) : 999 Zone d'intégration : ~ 11.796 a 19.023 em’
Vol. inj. (ul) 3 150 Vv & 13.861 om” M; 45 450
Conc. inj. (mgfem’)  : 2.390 M, 15 620 M, : 46470 1: 2975
Masse inj. (mg) : 359 M 25414 cm’ig
Surface massif intégré S= 3.748E+10 dn/de= 0.1832 cm3/g
Masse éluée : 3.585E-01 mg Constante d'apparcillage K = 9.50E+09
Volume tranche (dt débit) = 001665 em3
Masse éluée/masse injectée : 100.00 % S=K dn/de. masse éluée/Volume tranche

Chromatogramme RD - a0f2116k




ANNEXE 3
Microscopie électronique a balayage

Le microscope électronique a balayage se compose :

- D’un systeme optique décomposé en :

* Une source d’électrons composée d’un filament en tungstene,

e Un faisceau électronique,

* Un systéme de lentilles de focalisation et de condensation,

e Un contrble électroniqgue pour déplacer le faisceau afin de faciliter
l'alignement ou afin d’élaborer I'image,

 Un systéme de balayage pour contréler le grossissement

- D'un systeme de visualisation et d’enregistrement des images produites
comportant :

* Un détecteur des électrons rétrodiffusés et d’électrons secondaires qui repére
le signal généré par l'interaction du faisceau d’électrons et I'échantillon, puis I'amplifie
en le convertissant en signal électrique,

* Un systéme d’informatique

- D’une pompe a vide munie d'un capteur permettant de faire le vide plus au
moins pousseé car les électrons ne se déplacent librement que dans le vide

- D’un support d’échantillons.
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electronlgue —

= e!
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focalisanon s [ | J_
pandersaiion ahll r
U | |
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liguide

Deétectmir RX
{semi-conductenr) -2
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Detecteur des

électrons "
rétrodiffusés r:'t'j malds L,

I x
EDNS \L
|
—_—

E - |

ordinater

ectamillan

v
[Mtecieur des
électrons secondaires

Schéma du microscope électronique a balayage




Photographie de I'appareil de métallisation avant et apres déposition de la couche

métallique.

Photographie du microscope électronique a balayage.



ANNEXE 4
Propriétés thermiques
DSC

Photographie d’'un appareil DSC Q100

La température de I'échantillon est comparée en permanence a la température
d’une référence. L’échantillon et la référence sont placés dans le méme four dont la
température varie linéairement avec le temps, on mesure alors AT (différence de
température entre I'échantillon et la référence) en fonction de la température du four.
La référence est une capsule vide, le four est alimenté par un gaz inerte (azote) pour
éviter la dégradation du matériau.

THERMOGRAVIMETRIE
Les appareils de thermogravimétrie sont constitués (1) d’'une balance analytique

sensible, (2) d'un four, (3) d’un systeme d’introduction de gaz qui permet de travailler
en atmosphére inerte ou parfois réactive et (4) dun ordinateur ou d’'un
microprocesseur qui permet de contréler I'appareil ainsi que [l'acquisition et
I'affichage des données et des résultats. De plus, un systéme de vannes permettant
de modifier la nature du gaz pendant I'expérience, est souvent proposée comme

accessoire.

Photographie de I'appareil de thermogravimétrie Q500



ANNEXE 5

Rhéometres et méthodes de caractéristiques

Le rhéometre de type (RDA Il) est équipé de deux plateaux paralléles (diamétre
25mm, gap (entrefer) 1.5mm). Avant de procéder a la mesure dynamique,
I'échantillon subit un test en déformation, pour déterminer la zone de viscoélasticité
linéaire. Les pastilles ont été préparées par une presse hydraulique dans les mémes
conditions d’extrusion (200°C). Les fonctions rhéologiques (modules de conservation

et de perte ainsi que la viscosité complexe) ont été déterminé dans les mémes

conditions.

Photo du rhéometre dynamique type RDA I

Les caractéristiques du rhéometre sont rassemblées dans le Tableau ci-dessous.

Cet appareil possede 2 transducteurs commutables manuellement.

Tableau. Caractéristiqgues du Rhéomeétre RDA I

Moteur

0,001 a 500rad/s (dynamique)

0,001 a 100rad/s (statique)

Déplacement angulaire

0,05 a 500 milliradians

Fréquence maximale du

transducteur

Trans 1 : 200 rad/s

Trans 2 : 500 rad/s

Gamme de travail du

transducteur

Trans 1:2.10° N.m a2.10% N.m

Trans 2 : 2.10* N.m 2 2.101 N.m




La gamme de température explorable s’étend de -150°C a 500°C (azote liquide ou
gaz comprimé). Dans notre cas, le diameétre des plateaux est de 25mm et I'épaisseur

des échantillons est de I'ordre de 2mm.

=
u Control Unit
| - -~

-
| . RS100 ]
—_—— . | -
The control unit can ether be
arrange hornzontal or vertical
% shown
Control Uinit

& il e
085 m -

l -
e .y
N N M N T N N N N
- 20 m -

Rhéometre RS100, systeme de contrdle de la température et microordinateur pour
I'affichage

Ce rhéometre rotatif permet I'étude des propriétés visqueuses et viscoélastiques

de différents types de fluides (solutions de polymeéres, gels, suspensions) présentant

des  comportements rhéologiques  variés (newtonien, rhéofluidifiants,

rhéoépaississant, thixotropique, rhéopectique, a contrainte seuil).



Annexe 6

Noir de carbone

Annexe 6

Noir de carbone

VULCAN®3

VULUGAN® 3 carbon biack has been in the Gabot portiolio Tor
manys veare It ic an indiietnr etandard far mams tira
applications, including both tread and carcass applications.
VULUAIN O CUIIUTES W A 1IVE I400U. TLINIPEELS Hivuerals
waar resistanca to all tire tread mibhers VI CAN 3 is alen an
exceptionally easy grade to disperse and extrude. It is the
HIULIG UKL UL @ faliity UT LaEUUTE UIGURe Wil U2 IWAING
number but increasina structure levels: N326. N330. and
N347.

VULGAN 3 is particularty suited for tire treads that require
only moderate wear resistance, including those made from
Arnsilnian CDD anldian CDD DD nnbenl mibhhar ar hlandas
of any of these polymers. In the industrial rubber goods
ditd, VULUAN 3 15 diSU TECUITITIBHUBU 10 GUIIVEYUL UTILS,
solid tires, and other products requiring moderate abrasion
resistance.

VULCAN 3 Carbon Black from Cabot Corporation

VULUHIN O Udl DU UKIGR 1EPIBSELS LIS UduIuulial way W vant HIVUE1 L UEduWeEd! diiu auas

™~ ADMAT
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Performance Features
= NivURIdi dUIdSiUi §eSisidlive
& Faco nf diernreinn

« Excellent extrusion characteristics

Tunizal Annlicatinns

= Pagsenger tire treads

« Truck tire treads

-1 asoct G am; UuLn e o:\;r-wn:m

= Tube applications

o Industrial produet annlications including solid tires mller
covers, hose covers, seals, and molded compounds

TN TESISLANTE. 115 BALTIRIL

extrusion characteristics and ease of dispersion make it factory friendly.
Recipe: 65 51712 /35 BR , 75 black, 50 total oil, 3 Zn0, 2 stearic acid, 2 AO, 25 wax, 1.4 CBS, 1.75 5

Larnoa sats VULLAN K/

01 YULLAR 3 ] 35U VULLAN 3H / B3R/

MEAMTAE 1dliR) e
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Carbon Blacks

VULCAN K/ N351 VULCAN 3 / N330

VULCAN 3H / N347
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ML A GARC

3 3G
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Mooney Scorch

ML @ 135C T10

185 20.7
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Exirusion Shrinkege
ASTM D 22\30, method B
¥ e loBitn N33

84,4 Ago
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Physical Properties

LAruull DIdURS

YULGAN R/ NOD1 VULULARN J / NOJU

VULUAN 311/ NO#/

ASTMD 1765
Cured 60’ @ 145C

Tensile Strength, MPa 19.0 183 186
300% Yiedulus WP o £6 8%
Elongation at break,% 560 630 530
Hawpocs Shove AL 50 Sif 56




