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Introduction Générale

Mélanger des polymeres est une méthode simpleatiergt économique pour élaborer de
nouveaux matériaux capables de satisfaire un gspedtire de propriétés exigées pour de
nouvelles applications. Il est bien établi queyeetet la finesse de la morphologie de l'alliage
influencent fortement ses propriétés physiqgues @méces, optiques, rhéologiques,
diélectriques ou encore barrieres). Pour faire ta¢e macroséparation de phase induite par
'incompatibilité de la plupart des couples de poéyes et a la détérioration consécutive des
propriétés mécaniques, les mélanges polymériquiesrttoétre compatibilisés. De hombreux
matériaux commerciaux combinent ainsi les propsiédgantageuses des deux polymeéres
mélangés et compatibilisés, comme les mélangesamdadg/Polypropyléne, Polyamide/ABS

(Acrylonitrile-b-butadiene-b-styrene) ou Polyami@BDM (éthylene-propyléne-diene).

Des travaux antérieurs dans le laboratoire Matiéoe et Chimie ont montré que I'extrusion
réactive  permettait de synthétiser des alliages ostamcturés et stables
thermodynamiquement, avec un polyéthylene multcfiomnalisé (FPE) et un polyamide 6
(PA) de faible masse molaire. [Pernot 03] Comme degix polymeéres portent des
groupements mutuellement réactifs, ils réagissagmtdement et forment une grande quantité
de copolyméres en peigne FPE-g-PA. Les chainesgradfées viennent gonfler la
nanostructure des copolymeres. De plus, le camatéstallin des deux polymeres est
conservé dans ces morphologies nanostructurées.chersissant judicieusement les
caractéristiques chimiqgues des deux chaines (mase&culaire, polymolécularité,
distribution des especes réactives ...), ces aligguvent méme adopter une morphologie co-
continue. La phase minoritaire de polyamide etlase majoritaire de polyéthylene sont alors
continues et interpénétrées dans la structurealllages co-continus ont de bonnes propriétés
mécaniques, en particulier un module élastique uddgges mégapascals, entre la fusion du
polyéthylene et la fusion du polyamide. Pourtams @lliages ne résistent pas a de plus
grandes déformations a chaud, car les polyamidesesatjusqu’ici ont une masse inférieure a

la masse critique d’enchevétrement. [Fetters 94]

Remplacer les petites chaines de polyamide parctasnes plus grandes permettrait
d'introduire des molécules liens et des enchevé&mésn utiles pour améliorer les propriétés

mécaniques a haute température. En effet, cegeadlipourraient combiner une résistance
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thermomécanique largement améliorée par rapporpalyoléfines, une ductilité supérieure a
celle des polyamides conventionnels et demeuraspiaents grace a leur nanostructuration.
Plus légers, résistants en température et stabtea-wis des fluides automobiles, ces
matériaux pourraient étre de parfaits candidatsr pes applications en cablerie, pour
substituer des piéces métalliques sous moteur l@asscteur automobile, ou encore pour
constituer les films dits "encapsulants” qui reqeuv et enserrent les capteurs des panneaux
photovoltaiques.

Cependant, la conception d'alliages nanostructaréase de polymeres semi-cristallins de
grandes masses molaires n’est pas aisée et censtitgrand défi. En effet, lorsque la masse
des chaines de polyamide augmente, la proportidodes de chaines réactives diminue et la
mobilité des chaines est réduite. Le greffage esic dalenti et limité, conduisant a des

alliages submicroniques.

Pour contourner ce probleme, un mélange de deux &6 étre utilisé dans l'extrusion
réactive : le polyamide de faible masse (infériearea masse critique d’enchevétrement)
permet de former une grande quantité de copolyméeselui de plus grande masse
(supérieure a la masse critique d’enchevétremaritpduit ses propriétés intrinséques,
notamment les enchevétrements et les molécules. li€ette thése, réalisée en étroite
collaboration avec Arkema, a pour objectif de sgtitter des alliages nanostructurés a base

de polyéthylene et de ce mélange bimodal de poly@snipuis de caractériser ses propriétés.

Dans le manuscrit, nous cherchons a répondre agstiqus suivantes.

- Comment optimiser le greffage des longues chaieg®lyamide ?

- Quelle est l'influence de la teneur et de la cosifon de la phase de polyamide dans les
alliages ?

- Comment le confinement et le greffage modifientiistallisation des deux polyméres semi-
cristallins dans les copolymeres greffés et damalleages ?

- Les propriétés mécaniques sont-elles amélioréasdjles longues chaines de polyamide

sont incorporées dans ces alliages ?

Ce mémoire est organisé en trois grands chapiiesque chapitre est construit autour d’'un
article, déja publié ou prochainement soumis daresrevue de langue anglaise. Le premier
chapitre présente la synthése des copolyméres égrgffar extrusion réactive. Les

morphologies des alliages sont étudiées en reladigr la teneur, I'architecture et la
10



structuration des copolymeres extraits. Le deuxi@hapitre est consacré a I'étude des
propriétés cristallines des alliages. Malgré leficmment des deux phases, le polyamide et le
polyéthyléne cristallisent dans les copolymeresiajne dans les alliages. Dans le troisieme
chapitre, nous nous intéressons aux propriétés mupes des alliages et notamment a

I’évolution des alliages quand les longues chailgegolyamide sont introduites.

[Fetters 94] L. J. Fetters, D.J. Lohse, D. RichferA. Witten & A. Zirkbl. Connection
between polymer molecular-weight, density, chaimedisions, and melt viscoelastic
properties Macromolecules, vol. 27, no. 17, pages 4639-46494.

[Pernot 03] H. PernotPolymeres nanostructurés a base de polyéthylende egpolyamide
synthétisés par extrusion réactive : ConceptiorPripriétés These, Université Pierre et
Marie Curie-Paris VI, 2003.
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Chapitre 1 : Synthese et morphologie

Dans ce chapitre, I'extrusion réactive de chainespdlyéthylene fonctionnalisé et de
polyamide 6 est utilisée pour la synthese de copetgs greffés et la formation d'alliages
nanostructurés. L'objectif de ce chapitre est deridk I'optimisation du greffage de longues
chaines de polyamide, dont la masse molaire en reoedi supérieure a la masse critique
d’enchevétrement. Le greffage du polyamide suolggihylene fonctionnalisé est caractérisé
grace a des extractions sélectives et par dessasatyhromatographiques. Nous contrdlons la
nanostructuration des copolymeéres greffés et dieg@s par des observations en microscopie

électronique a transmission (TEM) et aux rayonauX @etits angles (SAXS).

La premiére partie de ce chapitre présente unee diiliographique sur I'extrusion réactive
et sur les mélanges de polymeres ainsi compaabilislous abordons aussi les propriétés de
structuration des copolymeres et des mélanges pi@yoeres et d’homopolymeéres. Enfin,
nous insistons sur la difficulté d'obtention et daractérisation des morphologies co-

continues.

La deuxieme partie du chapitre présente d’aborddesctéristiques chimiques des polymeéres
gue nous avons utilisés tout au long de cette étiuee conditions d’extrusion réactive sont
aussi décrites. Nous montrons, dans cette partie, lg greffage de longues chaines de

polyamide est beaucoup plus difficile que le grgdfale petites chaines.

Pour remédier a ce probleme, nous choisissondigéantiun mélange bimodal de chaines de
polyamide 6. Nous étudions l'influence de la foaotialité des chaines de polyéthylene et des
conditions d’extrusion (ordre d’introduction de®guits, vitesse et température d’extrusion)

sur le greffage des petites et longues chainesofj@ride (respectivement notés SPA et

LPA).
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1.A. Etude bibliographique

Dans cette partie bibliographique, nous nous ist&nes d’'une part a la chimie de I'extrusion
réactive et d’autre part a la structuration et en@phologie des copolyméres et des alliages.
En effet, la morphologie observée par microscopéeténique en transmission va nous

permettre de caractériser nos différentes syntheses
1.A.l. Extrusion réactive

1.A.1.1. Mélanges de polymeéres

Mélanger des polymeéres est un moyen peu onéresirmpte de créer de nouveaux matériaux
pouvant combiner les bonnes propriétés des polysmagdangés. Il est toutefois difficile de
conserver les bonnes proprietés de chaque compakannélange. Des matériaux si
prometteurs peuvent rapidement n'étre caractégeéspar leurs défauts et devenir, alors,

inutilisables.

Prenons le cas des quelques rares couples de pelymeéscibles a I'échelle moléculaire,
comme le couple polystyrene (PS)/polydiméthylphéngloxyde. [Koning 98] Les propriétés
de ces mélanges homogénes sont une moyenne degt@oples polymeres initiaux, cette
moyenne étant pondérée par la composition du mélddans la majorité des cas, mélanger
deux polymeres est défavorable thermodynamiquerienéffet, la contribution entropique a
I'enthalpie libre de mélange est négligeable poes tbngues chaines de polymeéres et la
contribution enthalpique est positive (les inteiatd entre deux polymeéres sont généralement

répulsives). Les deux polymeres sont dits « imrhalssi».

Lorsque deux polymeres immiscibles sont mélangtsnhgivement dans le fondu, la phase
minoritaire est d'abord étirée en feuillets ou @pans (Figure 1-1). Ces bandes allongées se
fragmentent ensuite en gouttelettes sous |'effatishillement (instabilités de type Rayleigh).
[Scott 95] Parallelement, certaines gouttelettas/ppt coalescer et reformer des gouttes plus
grosses. Il en résulte une morphologie grossiefgoet-équilibre, avec une faible adhésion
entre les deux phases. La morphologie de l'alld&peend principalement de sa composition,
du rapport des viscosités des deux polyméres, utetdasion interfaciale, de la mobilité de
l'interface et des conditions de mélangeage. [Standp95] Elle peut étre une dispersion de
la phase minoritaire dans la phase majoritaireraisiructure bi-continue ou les deux phases
sont interpénétrées. Ces morphologies macrosépanédsujours des tailles caractéristiques
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bien supérieures au micron et la distribution deaie des domaines est trés large. Comme
les propriétés mécaniques d’'un mélange de polymsoes fortement influencées par la
morphologie du mélange et par l'adhésion entre desix phases, ces mélanges ont

généralement de mauvaises propriéteés.
1.A.1.2. Stratégies de compatibilisation

1.A.1.2.a. Principe de la compatibilisation

Pour obtenir des mélanges stables de polymeresdesepropriétés mécaniques attractives, il
est nécessaire de modifier linterface avec I'ajoliin troisieme composant, l'agent
compatibilisant. [Utracki 89] Dans la suite, nousis intéressons seulement aux copolymeéres
blocs et greffés, comme agents compatibilisantsagGé bloc, squelette ou greffon du
copolymere est identigue ou miscible avec un desx deolymeres. Les copolyméres

recouvrant l'interface font alors diminuer les ratgions défavorables entre les deux phases.

Formation of block copolymer
on new interface

X0

AN
//‘j\ * Time

‘/Interfacial thickness Compaﬁbﬂized

« coalescence
inhibited

Figure 1-1 : Formation rapide des morphologies @eixlialliages de polyméres
immiscibles, le premier non-compatibilisé et leagwtcompatibilisé [Macosko 01]

La « compatibilisation » des deux polyméres petdameéduction de la tension interfaciale, la

stabilisation de la morphologie et I'amélioratian lhdhésion entre les phases a I'état solide.
[Koning 98] En réduisant la tension interfaciakes copolymeres en faible quantité dans les
mélanges permettent la formation de morphologias ptables, plus fines et plus homogenes
en taille. La taille caractéristigue des morphadsgest alors submicronique. La présence de
compatibilisants aux interfaces d’'une dispersionpdg/meres permet aussi de réduire les
phénomenes de coalescence. [Macosko 96] [Sund@fraEn effet, les brosses de

18



copolyméres a linterface créent des interactidgsicgies répulsives inter-gouttes. [Lyu 02]
De plus, le film entre deux gouttes en train delesxer est tres concentré en copolymeres.
L’incompressibilité du film empéche le film de sasser et donc les gouttes ne peuvent plus
coalescer. [Lyu 03] Quand chaque bloc du copolymggeéetre suffisamment la phase
d'homopolymere avec laquelle il est miscible, l&gibn interfaciale peut étre améliorée. Les
mélanges ainsi compatibilisés auront un meilleangfert des contraintes entre les deux

phases et donc de meilleures propriétés mécanifpmscher 96]

1.A.1.2.b. Addition de copolymeéres

Une premiere méthode de « compatibilisation » cd@sa ajouter un copolymere a blocs ou
greffé, pendant le mélange des deux polyméres &rde copolymére doit venir se placer a
I'interface des deux polymeres pour jouer le rolegohfe entre les deux phases. Il existe
plusieurs contraintes dans cette compatibilisati¥abord, tous les copolyméres, utiles a la
compatibilisation d'un mélange de polymeres, ntexis pas forcément ou ne sont pas
facilement synthétisables. De plus, pour des ckailleecopolymeres tres longues, I'efficacité
de cette compatibilisation peut étre limitée padifiusion du copolymére vers l'interface.

Quand la concentration micellaire critique de cémimes est en plus tres faible, les
copolymeres préféreront thermodynamiquement ettiqueément former des micelles. Par
ailleurs, des chaines de copolymeres moins endiéegétpeuvent ne pas inhiber la

coalescence du mélange pendant un recuit. [Maca8ko

1.A.1.2.c. Compatibilisation in situ : extrusion réactive

Une seconde méthode consiste a synthétiser inusitaopolymére, pendant le mélange a
I'état fondu des deux polymeres fonctionnalisésaki@ 01] Les deux polyméres sont
fonctionnalisés par des groupes réactifs, choigsr pétre complémentaires et réagir
rapidement a l'interface. Cette méthode est appetarusion réactive ». La synthése in situ
de copolyméres compatibilise plus efficacemeniniésanges de polyméres immiscibles que
le simple ajout de copolymeres. [Jeon 05]

Ide est le premier a avoir compatibilisé des méande polymeres par extrusion réactive en
1974. lls sont a base de polyamide et de polypémgylfonctionnalisé avec des groupes
anhydride maléique ([Baker 01]). L'extrusion réaetest largement utilisée aujourd’hui dans
I'industrie car elle présente l'avantage économigige compatibiliser des polymeres
immiscibles, sans avoir a élaborer la synthéseyesducompliquée, du compatibilisant. La

synthése de copolymeres se fait, en effet, diremté I'interface des deux polyméres, et cela
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sans solvant. La nature et l'architecture des gopales, ainsi synthétisés, peuvent devenir
tres complexes. En effet, de nombreux paramétresigqes peuvent étre modifiés dans une

extrusion réactive.

1.A.1.3. Parameétres chimiques jouant sur le greffage

La réaction interfaciale est principalement infloéa par quatre caractéristigues des
homopolymeres : linteraction thermodynamique enlies polyméres, la réactivité des
groupes réactifs [Orr 01], la position des groufmsctionnels le long de la chaine et la

fonctionnalité des polymeres [Macosko 05] et lagloeur des homopolymeres. [Baker 01]

1.A.1.3.a. Interaction thermodynamique

Quand la force de ségrégation entre les deux paobgnéonctionnalisés augmente, le
rendement de la synthése in situ du copolymérendieni[Jones 03] Ceci est particulierement
remarguable lorsque des mélanges homogenes ebdetés sont comparés. [Guegan 94]
[Orr 01] Le mauvais rendement en milieu hétérogemxplique en grande partie par la

réduction du volume ou la réaction peut avoir lieu.

1.A.1.3.b. Réactivité

Le chapitre 2 du livre [Baker 01] présente de naukrexemples de réactions de greffage
couramment utilisées en extrusion réactive. Qualgqaeiples de fonctions réactives greffées
sur des chaines de PS ou de polyméthacrylate deylmgPMMA) ont été comparés, en

fondu homogéne, en fonction de leur réactivité.classement est le méme que celui des
petites molécules en solvant. [Orr 01] [Macosko B&Jus retiendrons simplement que la
réaction anhydride maléique/ amine permet la folonatapide et irréversible d’'un groupe

imide. Cette réaction est tres souvent utiliséer palwcompatibilisation d’alliages a base de

polyamide et de polyoléfine fonctionnalisé avec aeisydrides.

1.A.1.3.c. Position des groupes fonctionnels et fonctionnalité

Pour ne pas former un copolymere réticulé avecammmie mal controlée, il est nécessaire
gu’'un des deux polyméres participant a I'extrusiéactive soit fonctionnalisé en bout de
chaine. Pour former un dibloc, le second polymétdanctionnalisé en bout de chaine. Il est
fonctionnalisé le long de la chaine pour la syrghdan copolymere greffé a un ou plusieurs
greffons. [Baker 01] La position du second grougectif modifie le rendement de la réaction

interfaciale. [Jeon 04] La chaine de polymére @is d’encombrement stérique autour de
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I'espéce réactive au milieu de la chaine. Le ggeffdu copolymére greffé est donc moins

rapide que la synthese du dibloc.

Lorsque le polymere porte plusieurs espéces réacteslong de la chaine, des copolymeres
multi-greffés peuvent étre synthétisés. Si la iéadhterfaciale est rapide, une concentration
élevée en groupements réactifs favorise la réaamrmgreffage. [Yin 03aEn effet, si un

groupe réactif d’'une chaine multi-fonctionnaliséedéja réagi, la méme chaine, déja a
l'interface, peut étre regreffée plus facilememeflecker 99] [Pagnoulle 01] Dans le cas de
réaction lente, le greffage d’'une nouvelle chastepkis probable, certainement a cause de la
géne stérique a l'interface. Le nombre de greffpas chaine est alors indépendant de la

fonctionnalité initiale de 'homopolymere. [Jeon] (Ragnoulle 01]

1.A.1.3.d. Longueur des chaines

Figure 1-2 : Représentations schématiques du gyeftie longues (a,b,c) et de petites
(d,e,f) chaines sur un squelette tri-fonctionnalisé
Le greffage des longues chaines est plus difficieecelui des petites chaines a cause de
la faible quantité de terminaisons réactives (aktde la lente diffusion des chaines vers
l'interface (b et e) et de la géne stérique dedfgns a I'interface (c et f)

Les masses molaires des polyméres influencentstansité du mélange. Elles peuvent donc
modifier le développement de la morphologie. [BakEr De plus, pour une fraction

massique constante en polymeres fonctionnalisés, mktites chaines diffusent plus
rapidement vers l'interface que des grandes chalieeienouvellement de l'interface est aussi

ralenti pour des chaines longues, a cause des\@&tdments. Comme l'interface est bien
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stabilisée une fois qu'un long greffon est gretis chaines non-réagies ne peuvent plus
atteindre l'interface et la réaction s'arréte. [PAn[Yin 01] Par ailleurs, la localisation a
l'interface de petites chaines est aussi moinsecs@ entropiquement. Finalement, si les
polyméres sont mono-fonctionnalisés, quand leursmasolaire diminue, la concentration en
especes réactives augmente. Ces différents effatarsulent. En conséquence, le rendement
d’'une réaction interfaciale augmente, quand la Ueng des polymeres a greffer diminue.
[Yin 01] [Steurer 98] [Yin 03b] [Yin 02] C’est lerpbléme majeur que nous rencontrerons

pour greffer des chaines de PA plus longues (Fifjti#ke

La morphologie finale et donc les propriétés mépaes d’'un alliage compatibilisé in situ
dépendent aussi de la cinétique et du rendemdatrédaction interfaciale. En effet, comme la
morphologie d'un alliage de polymeres se développs rapidement, la formation du
copolymere doit aussi se faire dans les premierestas du mélange. L'étude de la cinétique
de la formation du copolymére est donc un sujet ingportant pour 'amélioration de la

compatibilisation par extrusion réactive.
1.A.1.4. Cinétique de réaction a l'interface

1.A.l.4.a. Greffage a une interface statique

Dans la plupart des études théoriques, la cinétiuéormation du copolymére est percue
comme une compétition entre la diffusion des espé€actives portées par les polymeres et
la réaction a [linterface. [Fredrickson 96b] [Fre#lson 96a] [O'Shaughnessy 96a]

[O'Shaughnessy 96b] [O'Shaughnessy 99a] [O'Shasghi®®b]. En considérant que

l'interface est statique et plane, les modélesigeatl plusieurs étapes pour la réaction a
l'interface des deux phases polymeres. Seule uhke fliaction de chaines est considérée
fonctionnalisée. Les études théoriques les plusa@ord avec les études expérimentales
prédisent que la vitesse de formation du copolyntEneend d’'abord de la vitesse de la

réaction entre les groupes réactifs. Quand l'iatfatteint un taux de recouvrement critique,
la réaction est limitée par la barriere de potéimmgposée par le franchissement de la brosse

de copolyméres formée a l'interface.

Les études expérimentales discutent principalemderia cinétique de réaction, a l'interface
statique de deux polyméres immiscibles, au dessuk dusion pour les polymeres semi-
cristallins ou de la température de transitioneuitre pour les polyméres non-cristallins. Ces

articles montrent que la formation du copolymérecestrélée par la réaction entre les deux
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groupes réactionnels portés par les chaines des mEymeéres. [Schulze 00] [Schulze 01]
[Yin 03b] [Guegan 94] [Oyama 01a] [Oyama 01b] LH#ubion des chaines vers l'interface ne
limite pas la formation du copolymére dans des ttmmg statiques. La réaction est peut-étre
limitée par la barriere de potentiel due a la fararadu copolymere. Quand l'interface est
recouverte de copolymeres, les chaines non-rédgigent adopter une configuration étirée
pour traverser les brosses de copolymeéres a fatter Les nouveaux groupes réactifs doivent

aussi venir a linterface pour que la réaction oord. Ces deux pénalités entropiques

empéchent la formation de nouvelles chaines delymgoes. [Schulze 00] [Yin 03b]

Dans le cas de chaines longues et d'une réactdl@eée, certaines études théoriques
introduisent un régime intermédiaire controlé pardiffusion de I'homopolymere vers
l'interface. Ce régime correspond a une carencesp@ees réactives a linterface.
[Fredrickson 96b] Seul Harton a trouvé un premégiime tres court, dominé par la diffusion,
dans une étude expérimentale lorsque la tempérdirmise en contact des deux films

polymeres est assez faible. [Harton 05]

1.A.1.4.b. Effet du greffage sur l'interface

La formation du copolymére a linterface peut s@opagner d’'une augmentation de la
rugosité de l'interface et de son épaississeméiato P9a] [Jiao 99b] [Yin 03b] [Schulze 01]
[Kim 07] [Schulze 00] Des structures nanostructar@aicelles ou microémulsions) peuvent
méme se former a partir de l'interface déformégyfeé 1-3). Deux mécanismes expliquent
dans la littérature cette évolution. Sous cisaidlamqguand les chaines de copolymeéres formés
in situ s’accumulent trop a l'interface, les chaisent forcées de s’étirer perpendiculairement
a l'interface et cela déstabilise l'interface. h eésulte la formation de micelles ou de
microémulsions dans une des phases d’homopolymef€haroensirisomboon 99]
[Charoensirisomboon 00c] [Pan 01] [Kim 03] En cdiwgtis statiques, les fluctuations locales
de linterface peuvent aussi survenir spontanémeognd une quantité suffisante de
copolyméres peut annuler la tension interfacidleenl résulte alors une microémulsion de

copolymeres. [Jiao 99a] [Jiao 99b] [Lyu 99] [Koniga 99]

23



I} : 4 ﬂm—

Figure 1-3 : Conséquences de la formation de capetes a l'interface

(@) Micelles expulsées dans une des phases d’hdymopies [Charoensirisomboon 99]
(b) Formation d’une microémulsion de copolymerdméerface [Lyu 99]

1.A.1.4.c. Effet du cisaillement

Lorsqu’un cisaillement extérieur est appliqué penda réaction entre les deux polymeres
immiscibles, le rendement de réaction augmente. cfidleo 05] L’application d'un
cisaillement extérieur permet d'intensifier le tawe renouvellement de [Iinterface,
d’augmenter la probabilité de collision entre lesupes réactifs complémentaires portés par
les deux homopolyméres et d’expulser les chainesodelymeres de l'interface. [Jeon 04]
[Jeon 05] Lorsque les brosses de copolymeres amuvert I'interface, la réaction peut
continuer si les chaines de copolyméres quittémelface et forment des microémulsions et
des micelles (Figure 1-4). [Kim 08k rendement de la réaction interfaciale dépendeds
principaux parametres : la vitesse de réactiomnteiface et le taux de renouvellement de

l'interface.

1.A.1.4.d. Stabilité des copolymeéres

Jouer sur linstabilité du copolymére a linterfageermet d’augmenter le taux de
renouvellement de l'interfacd.orsque le couple est trés réactif, l'interface idat vite
saturée par la grande quantité de copolyméres ®rmEPan01l] [Pan 02]
[Charoensirisomboon 99] [Charoensirisomboon 00c] hdi©ensirisomboon 00a]
[Charoensirisomboon 00b] [Charoensirisomboon 0F ibstabilités hydrodynamiques créées
par le cisaillement, mais aussi des instabilitésrttodynamiques, peuvent extraire les chaines
de copolyméres de l'interface. Un copolymere syigetr préférera rester a I'interface alors
gu'un copolymere asymeétrique préférera s’organiser micelles dans une des phases
d’homopolymeéres. [Leibler 88] Lorsqu’il y a moing dopolyméres a l'interface, les chaines
sont plus stables thermodynamiguement. Cependealatp son architecture, le copolymeére

peut aussi étre extrait, plus ou moins facilemeat,le cisaillement extérieur. Un copolymeére
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dibloc est alors moins stable qu’un copolymerefgrdin copolymére greffé dont le squelette
est miscible avec le polymére en matrice sera lmegu@lus stable a linterface qu’un
copolymere dont le squelette est miscible aveolgnpére dispersé.

La stabilité du copolymeére joue donc un réle prémhamt dans la réaction interfaciale. En
effet, un copolymere instable a l'interface reniatérface moins facilement saturable. La
réaction interfaciale peut donc continuer si lesiichs de copolymeéres s’extraient de
I'interface et s’organisent en micelles dans une peases d’homopolymeres. Il est ainsi
possible d’obtenir des rendements de réactionélégés et des morphologies tres fines a

I'échelle du nanometre. [Charoensirisomboon 99jdi©knsirisomboon 00c]

Cas c : t<tmic Cas c : t>tmic

Interface

Figure 1-4 : Réaction a l'interface de PS-mCOOH/MMGMA a 180°C [Kim 03]

(a) Augmentation de la rugosité de l'interface duia formation d’un copolymere greffé
(b) Diffusion des groupes réactifs vers l'interfatedans la brosse de copolymeres
(c) Formation de microémulsions (i5f) et de micelles (t3tc) pour des temps plus

longs

1.A.1.5. Formation d’alliages nanostructurés

Une simple estimation de la fraction volumique dpatymere nécessaire pour recouvrir une
sphere d’'un micron de diamétre avec une épaisseutOdnm environ montre qu'il faut

seulement quelques pourcents de copolyméres paenipline dispersion homogéne, stable
et fine, a I'échelle du micron. Pourtant, ces quekjpourcents ne permettront jamais d’avoir

une dispersion largement inférieure au micron. B8tiger une teneur plus importante de
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copolymeére peut devenir une solution prometteusar panostructurer les mélanges, en

utilisant les propriétés d’auto-structuration depalymeres a blocs.

L’extrusion réactive est un moyen efficace pounfer une grande quantité de copolymeres
in situ et pour que les homopolymeres non grefféennent gonfler la structure du
copolymeére. En choisissant judicieusement les pair@s chimiques des composants et en
optimisant les conditions de greffage, des alliageanostructurés et stables
thermodynamiquement peuvent étre synthétisés. Macetsal sont les premiers a former des
alliages nanostructures, a base de PS/polyisogRan¢Orr 97] puis de PS/PMMA [Orr 01].
D'autres alliages, a base de polysulfone/polyamid€haroensirisomboon 01]
[Charoensirisomboon 00b] ou de PS/PMMA [Yin O1gs®ntent des structures micellaires.

Dans notre laboratoire, plusieurs matériaux naootirés ont été développés. lls sont
composés de polyéthylene fonctionnalisé et de pulya 6 (FPE/PA) [Pernot 02] [Pernot 03]
ou de polymeéres acryliques et de polyamide 6. [iere# 05b] [Freluche 06] [lliopoulos 06]

[Flat 07] [Dronet 09] [Freluche 05a] Dans la partié\.lll, nous reviendrons plus en détalil,

sur l'alliage a base de FPE et de PA.

1.A.ll. Structuration

Pour mieux comprendre comment les copolymeres iemgasme morphologie nanostructurée
aux alliages extrudés, nous exposons, dans ce rpphay quelques aspects de la
thermodynamique des copolyméres, A cause de l@mprésdes homopolymeres non-greffés
dans nos alliages, nous aborderons aussi les morsdd’incorporation et de gonflement des
homopolyméres dans les mélanges homopolyméresicopms. Enfin, nous préciserons
quel réle joue la polymolécularité des polymeresisdda formation des structures co-

continues.

1.A.1l.1. Auto-organisation des copolymeres

Il n'est pas possible pour un copolymere, avec ldess suffisamment incompatibles, de
former une structure macroséparée, comme le férdearx homopolymeres incompatibles. A
cause des liaisons covalentes qui lient chaque, Boanorphologie du copolymere est
homogéne macroscopiquement et structurée a I'é@haltsoscopique (10-100 nm). Ce

phénomeéne est appelé microséparation de phaseldiiasi
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1.A.ll.1.a. Diblocs

La morphologie d’'un dibloc AB dépend essentielleméa deux parametres : la fraction
volumique du bloc A et le degré d'incompatibilitdN. x est le paramétre d’interaction de
Flory-Huggins des deux blocs et N est le degréatgnpérisation du copolymeére. Quagdll
inférieure a XN)opr, le copolymeére est toujours dans un état désokloQuand le degré
d’'incompatibilité XN augmente au dessus de cette valeur, la force&gl@gation entre les
deux blocs augmente et l'interface entre les ddagshbdevient plus franche. Le copolymere
s'auto-organise alors en mésostructures qui dépendie sa composition. Comme est
inversement proportionnel a la température, lasiteam ordre-désordre correspond aussi a

une température particuliere, lapk. [Leibler 80]

Le diagramme de phase d’'un dibloc monodispersprésenté sur la Figure 1-5. Il a d'abord
éte établi théoriqguement [Leibler 80] [Matsen 94}t ¢Matsen 96], puis veérifié

expérimentalement sur un dibloc PS-PI. [Khandpir 96 copolymére cherche a adopter une
structure qui minimise son énergie libre, en faisan compromis entre trois contributions :
les interactions répulsives entre les blocs A etuBe perte d’entropie de configuration ; une
perte d’entropie de translation a cause de laiksigdn des points de jonction entre A et B

sur l'interface A/B.

Les mésophases stables des copolyméres diblocd@aont des spheres avec un empilement
cubique centré, des cylindres avec un empilemeradomal compact et une phase bi-
continue cubique gyroide et des lamelles. D’auttésophases métastables existent autour de
la phase gyroide (lamelles perforées hexagonalesexample). Dans le cas du dibloc
symétrique lamellaire, l'étirement des blocs set fau détriment de [I'entropie de
configuration, pour diminuer l'aire et I'énergie témfaciales. Dans le cas du dibloc
asymetrique, l'interface se courbe pour que le plest bloc soit du coté concave. Cette
courbure permet de réduire I'étirement du bloc lles psolumineux et est la plus favorable
entropiquement. Dans ce cas, les chaines de copmgns’auto-organiseront en spheres ou
en cylindres. Enfin, la mésostruture gyroide est phase pour laquelle I'état d’énergie
minimale ne favorise pas un seul rayon de courbiueecopolymére adopte une structure

frustrée, avec plusieurs rayons de courbure, fagntitantdt un bloc, tantét I'autre bloc.
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Figure 1-5 : (a) Diagramme de phase théorique diibloc symétrique [Matsen 96]
(b) Diagramme de phase expérimental pour le dispoétrique PS-b-Pl [Khandpur 95]
en fonction deyN et de la composition fPI (CPS : closed packedsgd)
(c) Représentations des structures possibles powlihloc

1.A.1l.1.b. Copolymeres greffés

A méme composition et méme masse molaire, la méwgleod’un copolymere mono-greffé
en Y (AB) se révele étre différente de celle d’un copolggngdibloc linéaire et symétrique
(AB). [Pochan 96b] [Pochan 96a] [Milner 94] Quarddibloc forme thermodynamiquement
une phase lamellaire avec des lamelles de A et de Biéme épaisseur, la conservation de
cette morphologie pour B nécessiterait que les deux blocs de A soienerfioent étirés par
rapport au bloc B (un bloc A est deux fois plustpgi’un bloc B). Pour minimiser I'énergie
libre du systeme, I'interface A-B aura donc ten@gaacse courber pour que le bloc B soit a
I'intérieur de la courbure et ainsi limiter I'étireent des blocs A (Figure 1-6). Finalement,
comme la phase de A préférera étre du c6té cordeXmterface, les morphologies adoptées
par le copolymere mono-greffé seront toujours dd&smlvers les plus grandes fractions

volumiques de B par rapport au dibloc.
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Figure 1-6 : (a) Diagramme de phase théorique adtapolymére en Y [Milner 94]
(b) Représentation schématique des courbures atiates du copolymeére
[Pochan 96a]

Dans I'hypothése de ségrégation forte, le modéertque de Milner montre que la structure
du copolymére mono-greffé (vu comme un copolyméodeéa 3 branches) dépend de deux
variables : la fraction volumique des blocs A e¢tHe paramétre moléculaire d’asymétrie
[Milner 94] Ce second paramétre est égak(na/ns)(a/1s)>. na/ng estle rapport du nombre
de bras des blocs A et B (asymétrie due a I'archite). L’asymétrie conformationnelle est
prise en contact grace @/lk la racine du rapport de longueurs statiques dé&fipar les
rapports des volumes moléculaires v sur les raylengiration B au carré de A et de B
(I=v/IRy’). Le diagramme de phase du copolymésB Ast représenté en fonction gdet de la
fraction volumique de B, sur la Figure 1-6. Gidoatt ont vérifié expérimentalement la

relation entre I'architecture complexe du copolyen@n Y et sa morphologie.

Cette méme équipe a aussi étendu la prédictiors aamlymeres multi-greffés en peigne. Le
facteur n/ng du parametre moléculaire d’asymétrie est alorplaoé par une fonction plus
générale, qui dépend de la position des greffongessguelette. [Gido 96] [Lee 97] [Lee 98]
Ces molécules complexes sont modélisées par umessicon d’'unités élémentaires. L'unité
élémentaire est définie comme la structure moyg@angoint de jonction du copolymere. Par
exemple, la morphologie d’un copolymere multi-géedfvec A le squelette et n greffons B est
approximativement équivalente a celle d’'un copolygmaono-greffé en Y, 8 (Figure 1-7).
Cette approximation est vraie a condition que Istagice entre points de jonction soit
suffisamment grande pour que ceux-ci se compodeninaniere indépendante. [Gido 96]
Néanmoins, I'ordre a grande distance des structplériques et cylindriques diminue quand
le nombre de greffons par chaine augmente. [BedjZbu 06]
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Figure 1-7 : Représentation schématique de I'édeivee
Copolymeéres multi-greffés en peigne et copolymeré gee 97]

1.A.ll.1.c. Polymolécularité des copolymeres

Deux stratégies permettent d’étudier I'influencelaealistribution des masses molaires d’'un
copolymere sur ses propriétés d’auto-assemblage nmélanges simples de copolymeres
faiblement polymoléculaires et ['étude directe d'wropolymére avec une grande

polymolécularité.

Les premieres observations ont été faites sur dgstérmes modéles, avec une
polymolécularité créée artificiellement, grace a deélanges binaires de copolymeéres diblocs
de faible polymolécularité. [Spontak 04la composition du mélange, le degré de
polymérisation et I'asymétrie de chaque dibloc saatant de parametres d’étude (Figure
1-8). [Chen 07]Si les copolyméres sont miscibles a I'échelle mdlice et partagent la

méme interface, le mélange binaire adopte la coartie I'interface qui minimise I'étirement

des blocs courts et permet de conserver une detwiigtante dans chaque microdomaine.
Dans le cas d’'un mélange de diblocs de deux lorrgudifférentes avec le plus court des
diblocs léegerement asymétrique, la courbure detefface a tendance a augmenter, la
morphologie est plutét cylindriqgue. Dans le casndautre mélange de diblocs, un symétrique
court et un asymétrique long, la courbure de ltiiaiee a tendance a diminuer, la morphologie
est plutét lamellaire. Dans le cas de mélange téocs asymétriques et de composition

complémentaire, il est possible d’obtenir une pliasédlement gyroide.
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Figure 1-8 : Représentation schématique de I'irteefd’'un mélange de diblocs AB
aetf

(a) Morphologies instables pour un copolymere Iégagnt asymétriqué
(al) Densité non-constante dans les microdomaiee3 (h2) Etirement défavorable
du bloc B

(b) Mélange de diblocs AB (symétrique long) ef (asymétrique court)
adoptant une morphologie cylindrique pour satisfdes contraintes d’empilement
(c) (cl1) Instabilité de la morphologie cylindriqgd&n copolymérear (asymétrique

long) due a I'introduction du copolymef&(symétrique court)
(c2) Diminution de la courbure induisant une morlalyse lamellaire stable
[Chen 07]

Il est également possible de caractériser directenoe copolymére dibloc avec une
polymolécularité grande et continue, en contrOli@st polymolécularités de chaque bloc.
[Lynd 08] La taille des microdomaines et I'épaisseur de difice augmentent avec la
polymolécularité du copolymere. De la méme manigie pour les mélanges de copolymeres,
deux arguments entropiques expliguent ces effatan@la distribution des chaines s’élargit,
la pénalité entropique due a I'étirement des clsathminue. De plus, la présence de petites
chaines dans la distribution de masse du copolypemaet une augmentation de I'entropie
conformationnelle. L’'augmentation des polymolédtésrdes blocs minoritaire et majoritaire

induisent respectivement une augmentation et unendtion de la courbure de I'interface.
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Une polymolécularité continue ne semble pas inddérenacroséparation de phase alors que
dans un mélange binaire de copolymeres, avec yporage masses molaires entre les deux
diblocs supérieur a 5, il peut coexister deux tydesmicrodomaines séparés, voire une

macroséparation de phase.

1.A.11.2. Incorporation des homopolymeres

Cette partie traite de l'incorporation des homopwlyes vitreux dans des copolymeres
vitreux. Le caractere cristallin d'un des blocsabpolymere et de 'lhomopolymere modifie
peu les criteres de miscibilité de I'homopolymeéraisnjoue significativement sur la

cristallisation du copolymere. Nous reviendronsspn détail sur ce point dans le chapitre 2.

1.A.ll.2.a. Mélange binaire AB/hA

Les mélanges d’'un copolymere AB et des homopolysigfeet hB, tous vitreux, sont soumis

a deux types de transition : la transition de npbiase (ou ordre-désordre) des copolymeres et
la transition macrophase (ou séparation de phasedniité de I'homopolymere et du
copolymeére). [Tanaka 91] Dans le cas simple d’'utange binaire d’un dibloc AB et d'un
homopolymere hA, le paramétre qui dicte l'incorpama de hA dans A est appet# il
correspond au rapport des masses molaires de tid ldbc A. Ce paramétre définit la limite
de solubilit¢ de I'homopolymere dans le copolyme@uand a diminue, la quantité

d’homopolymeére maximale, miscible dans le mélanggr@ente. [Hamley 98]

Deux études expérimentales de Hasegawa et Hasheha® Winey [Winey 91&insi qu’un
modele théorique [Matsen 98jontrent qu'il existe trois régimes de gonflement dibloc
symétrique par I’'homopolymeére (Figure 1-9). La camtcation en copolymeres doit étre
suffisante pour que le copolymére forme des miamnmaloes lamellaires sur une assez longue
distance.
Si a<<1, le régime est appelé « brosses humides s.cbaines d’homopolymeres hA
viennent gonfler le bloc A, comme le ferait un bewlvant du polymére. Le gonflement
provoque |'étirement des chaines A et hA, perpeandiement & linterface. La fraction
volumique effective de A, alors modifiée, entraime augmentation de I'aire interfaciale par
bloc. Le maintien de la densité constante obligeolastraction de I'épaisseur des lamelles de
B. Au final, I'épaisseur totale d’'une lamelle ABtendance a augmenter, sauf si la pénalité
entropique due a I'étirement des A peut étre corm@empar une modification de la courbure
de l'interface, et donc par un changement de mdogie [Tanaka 91] [Hashimoto 90]
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Si a~1, le régime est appelé « brosses seches ». Hataes d’homopolyméres hA sont
solubilisées dans les microdomaines de A mais méegd pas le bloc A. L’homopolymere
tend a étre localisé au milieu des microdomaine&ird interfaciale n’est pas
significativement modifiée, I'épaisseur des lanllde A augmente sans perturber
significativement la conformation du bloc B. [Hasloito 90] [Koizumi 94b] Quand la
concentration en homopolymeres est grande, le @élaiorganise en vésicules lamellaires et
préserve ainsi I'organisation lamellaire attendaerge copolymere pur.

Sia>>1, les chaines d’homopolyméres hA sont trop lesguour venir gonfler le bloc A sans
I'étirer. Les deux polymeres hA et A se repousgentr des raisons entropiques. Le mélange
possede deux phases macroséparées : la premigeeericcopolymeres, la seconde riche en

homopolymeres. [Koizumi 94a]

A-B block copolymer phase |_.,. A-homopalymer
i ] D _|.l'1||':r
p sl [T 1 = 5y,
Wl o LR
e i i
o ".':" ? s T
Wk Y 1 5 T
| i PR
b B o= “. e, T4 Prde
domain _'l,_ B I-'—. i ':ll & L T R R |
i i domain  domain  domas
a<<l o~1 a)a>>1

Figure 1-9 : Représentations schématiques des $toigtures possibles pour les
mélanges de dibloc symétriqgue AB et de 'lhomopalyagd Tanaka 91]

Lorsque le copolymére a bloc A-B a une composiiiepmétrique (morphologie cylindrique
en particulier), la solubilité de 'homopolymere i c6té concave de l'interface est tres
limitée, et ceci, indépendamment @et de la concentration de I’homopolymére. [Win&y 9
En effet, le gonflement du bloc minoritaire estdasé par I'entropie de mélange mais la
pénalité entropique, due a I'étirement du bloc mitaoe, est beaucoup plus défavorable et

entraine rapidement une macroséparation de phase.

1.A.1l.2.b. Mélange ternaire hA/AB/hB

Le mélange ternaire a base d’'un copolymére AB stdimix homopolyméres hA et hB, de
méme nature chimique que les blocs du copolymereggpond le mieux aux alliages formeés
par extrusion réactive. Les deux critéeres sur fpoa des masses molaires,£Nns/Na et
0p=Npns/Ng), et les arguments d’étirement du copolymeére,it¥epour les mélanges binaires,

sont encore applicables au mélange ternaire. [TsomPO0] [Janert 97]
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Lorsque le mélange ternaire contient une grandetiéade copolymeres symétriques, la
nanostructuration du copolymére peut étre conser@e gamme de concentration en
copolymeéres, ou la nanostructuration est présen&eend des paramétrag et a,. Quand
deux homopolymeres trés petita<(Q,1) gonflent un copolymere lamellaire, la struetu
lamellaire est conservée et la période lamellaigareente, quelle que soit la concentration en
homopolymeres. [Tanaka 91]

Quand la quantité d’homopolymeres augmente, letnebad’'un copolymere lamellaire sont
capables de réduire suffisamment la tension daseiréntre les deux homopolyméres pour
former une « microémulsion bi-continue ». [MessE D8 copolymeére est a l'interface des
domaines continus et nanostructurés des deux hdymopes ; il écrante donc les
interactions répulsives entres les deux homopolgmefThompson 00]. Pour former une
microémulsion bi-continue, il semble nécessairevaiiadeux homopolymeres relativement
petits (<0,8) et un copolymere symétriqgue. Nous reviendgas en détail sur cette phase
particuliére dans la partie 1.A.lll.

Enfin, lorsque la fraction d’homopolymeéres devigop élevée et/ou que les homopolymeéres

sont trop longs, une macroséparation de phase ddies le mélange ternaire. [Janert 97]

1.A.11.2.c. Effet de la polymolécularité du copolymere sur l'itorporation des
d’homopolymeres

Une étude théoriqgue [Thompson 00] et plusieurs lta@su expérimentaux [Pernot 02]
[Ellison 09] montrent que la polymolécularité despalyméres facilite I'incorporation des
homopolymeres. En effet, la large distribution desees molaires d’'un copolymere permet de
créer un gradient d’interfaces qui rend les monohes de copolymeres plus flexibles et

moins attractives entre elles.

1.A.11.3. Conclusion intermédiaire

La structuration des copolyméres est majoritairdndtundiée avec des copolymeres modeles,
caractérisés par des distributions massiques teesdontrélées et des nombres de greffons
constants par chaine. Il est donc évident querlisidn réactive synthétise des copolymeéres
greffés moins parfaits, surtout lorsqu’elle utildes polymeres industriels polymoléculaires.

1.Alll. Morphologies co-continues: défi d’obtention et de
caractérisation

Un copolymere, un mélange de copolymeéres, ou uramgél d’homopolymeres et d’un

copolymere, ou méme un alliage de polymeres, pewdpter une structure « co-continue »
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ou « bi-continue ». La morphologie des différentst&mes considérés peut alors étre décrite,
comme deux phases polymériques continues et imeectées. Le nom de structure « co-
continue » ou « bi-continue » est donné par analagix microémulsions bi-continues
trouvées dans les systemes eau/huile/surfactant.

Les systémes co-continus suscitent I'intérét chi-leontinuité des deux phases doit permettre
d’obtenir des propriétés physiques optimales pamdmbreuses applications (propriétés
mécaniques, permeéabilité, conductivité). [Fleury [Fdedrickson 97] Dans cette partie, notre
objectif est de montrer que ces structures soriicitBs a obtenir, qu'elles peuvent étre
nanometriques ou macroscopiques, en fonction aatiare de I'alliage. Enfin, nous voulons

insister sur la difficulté de caractérisation deyge de morphologie.

1.A.lll.1. Copolymeres co-continus

Pour un copolymere pur, la phase co-continue a difficile a mettre en évidence

théoriquement et expérimentalement. [Meuler 09] e@it une phase co-continue, par le
simple biais d’'un copolymére avec la bonne commositou en mélangeant deux diblocs
[Hashimoto 92] [Sakurai 98], peut s’avérer rempligbstacles. De plus, les copolymeéres sont
des polymeres chers et difficilement synthétisalllasgamme des tailles caractéristiques de

ces structures est toujours tres restreinte (5a30at insuffisante pour certaines applications.

Aussi, les chercheurs se sont demandé s'il étaisiple d’obtenir cette structure en formant
un alliage a base de ce copolymere gyroide et ddpotgmeres, moins onéreux et plus
faciles a synthétiser. Le gonflement des copolyme&testructure gyroide est difficile a
réaliser. Cependant, I'obtention de structure bitcme par le mélange d'un copolymeére
symétrique avec deux homopolyméres de méme natimeque semble plus aisée.

1.A.lll.2. Microémulsions bi-continues polymériques modeéles

Lorsque deux homopolymeres, relativement petiteda®,2 <aa et ag < 0,8), gonflent
symétriquement (fractions volumiques de A et B éggalun copolymere symétrique et
lamellaire, la théorie du champ moyen prédit quegdaode lamellaire augmente avec la
concentration en homopolymeres. Cette théorie pigae la distance caractéristique peut
méme diverger jusqu’'a la perte de l'ordre lameflagt la formation de deux phases
macroséparées. [Janert 97] Le point critique ipatrde Lifshitz correspond a la tri-existence
de la phase lamellaire, de I'état désordonné etddesx phases d’'un état macroscopique
séparé. En realité, I'expérience montre qu'a fableempératures, cette transition
lamelles/macroséparation est contrecarrée partaafiton d’'une microémulsion bi-continue.
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La théorie du champ moyen ne prédit pas I'apparitie cette phase, probablement car elle ne
tient pas compte des fluctuations thermiques diesys. [Bates 95Bates 97

E A-B

A B Figure 1-10 : (a) Prisme de phase pour
le mélange ternaire en fonction de la
température
(b) Schéma du diagramme de phase
théorique, prédit a fractions volumiques
égales en A et B, en fonction de la teneur en

homopolymerea- ¢\- ¢

disordered disordered

WE (c) Schéma du diagramme de phase
) expérimentale, a fractions volumiques égales
ke en A et B, en fonction de la teneur en
homopolymerey

Les trois températures caractéristiques sont LPmtpde Lifshitz,
Topt: température ordre-désordre du copolymére pur
et Tc : température critique pour le mélange d’hpwigmeres
En fonction deg, et de la température, le mélange ternaire s’orgar@n lam : lamelles,
en UE : microémulsion bi-continue ou e@:2nacoséparation de phase [Corvazier 01]

Un schéma du diagramme de phase d’'un mélange rerfaaiec les conditions données ci-
dessus) est présenté Figure 1-10, en fonction dentgérature et de la composition en
homopolymeres. [Corvazier 01] Aux fortes teneurs@polymeres, le mélange est lamellaire,
en dessous de laodt du copolymere, et dans un état désordonné, awslelss bpr. Aux
fortes teneurs en homopolymeéres, le mélange d’abacroséparé a faible température, est
désordonné quand la température augmente. Sur aitde fplage de composition
intermédiaire, le mélange adopte la structure deraé@mulsion bi-continue. [Bates 97]
[Hillmyer 99] La prédiction théorique du point dgtie isotrope de Lifshitz peut aider a
localiser expérimentalement la région de microémnlsbicontinue. [Fredrickson 97]
[Schwahn 00] De plus, le diagramme de phase pé&septer des domaines de coexistence de
phases [Lee 01] [Washburn 00] ou une phase hexbgommand le copolymere est
légérement asymétrique. [Lee 01] [Hillmyer 99]

La flexibilité des monocouches de copolymeres,ésiule long des interfaces du mélange,

doit étre suffisante pour permettre des fluctuaitrermiques qui stabilisent la structure bi-

continue. [Thompson 00] Une grande polymoléculafid pour le copolymére aide a la
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flexibilité des monocouches et améliore donc ldiitd des microémulsions bi-continues.
[Ellison 09]

En se basant sur le développement théorique dergj@nlibre de Landau, Teubner et Strey

écrivent une formule empirique pour [lintensité ddiffusion statique 1(q) de

microémulsions eau/huile/surfactant(q) =

;7 avec A une constante;, & et

a, +6q” +¢,q
c; des coefficients dépendants de la composition etcieur d’onde. [Teubner 81]e
coefficient a décrit les fluctuations de composition et de cavebdu systéme alors que ¢

indique I'élasticité des interfaces. [Brinker 07]

Ce modeéle empirique a aussi été appliqué aux nmuutsdons bi-continues de polymeres. En
effet, la phase lamellaire d’'un copolymere pur aectérise par, au moins, un pic gaussien,
en dessous deght. Au dessus dedbr, le pic devient moins intense et plus large giidese
modélise par une fonction lorentzienne. Les micnaéians bi-continues sont caractérisées
par un pic de diffusion large et non-gaussien et ges coefficients dans I'équation de
Teubner et Strey vérifiant:;30, g<0 et ¢>0. La condition de stabilité de cette phase
est alors: 4ac,- ¢° >0. Enfin, une phase isotrope homogéne ou déspégovérifiera : 0,
c1>0 et ¢=0. Comme chaque phase (lamellaire, désordonnémnlinue et macroséparée) a
une signature différente en diffusion, cette méeéhdd caractérisation est tres utilisée pour
construire le diagramme de phase entier des mdarggpaires. [Hillmyer 99] [Messe 03]
[Ellison 09]

10%q, A 200 nm -
Figure 1-11 : (a) SAXS et (b) TEM du mélange tampblyéthyléne/
poly (éthyléne-alt-propylene) (PEP) et le dibloong§rique de ces deux
polymeres (10vol%) La phase PEP est marquée etrajigan noir [Hillmyer 99]
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Deux grandeurs caractéristiqgues peuvent étre tedree cette modélisation (Figure 1-11). La

05 -0,5
périodicité¢ des domaines, d, vautd =2 Lz 1.4 et la longueur de
2 (¢, 4 c,

05 ~05

s , . 1l (a l.c e

corrélation est egale a € = 2/1{5* (—ZJ +Z*_l] . La longueur de corrélation donne
CZ C2

une idée de la rigidité des interfaces du mélange.

De nombreux diagrammes de phase de mélanges esrmaadeles dibloc / homopolymere /
homopolymere, avec une composition égale en homo@wes, mettent en évidence des
structures de type « microémulsion bi-continue & tomposition du mélange et les
conditions de température sont toujours tres jedeement choisies, car la région ou les
microémulsions bi-continues existent est toujougs etroite dans les diagrammes de phase.
Cependant, les masses molaires (avec la conditsd) et la structure chimique des trois
composants du mélange semblent avoir peu d'impeetalan effet, des microémulsions bi-
continues existent pour des meélanges polyoléfingaiEfine[Bates 95] [Bates 97],
polyoléfine/polyéther ([Hillmyer 99] [Washburn 00]) polyoléfine/polydiméthylsiloxane
[Schwahn 00], polyisopréne/polystyrene [Winey 92pfvazier 01] [Brinker 07] [Messe 03],
polystyrene/polybutadiene [Corvazier 01]. Un mékangtreux/semi-cristallin a base d’'un
multi-bloc CECEC-P, de P et de E (C polycyclohethytene, E polyéthylene et P poly
(éthylene-alt-propyléne) (P)) présente aussi ugmmnéétroite de microémulsion bi-continue,
surtout visible au dessus de la fusion du polyétingl [Fleury 10] Récemment, une
microémulsion bi-continue, avec des tailles cara&iiques entre 0.2 et 4 microns, a éte

formée et modélisée par I'équation de Teubner-Sf¥anakule 08]

1.A.1I1.3. Alliages macrosépareés

Des exemples d’alliages de polyméres non-compigtiisilet co-continus ne manquent pas
dans la littérature. [Potschke 03] D’un point de Yhermodynamique, ils sont tres différents
des microémulsions bi-continues précédemment @écriEn effet, les microémulsions bi-
continues sont stables thermodynamiquement aloes lgs alliages de polymeres non-
compatibilisés et co-continus sont des structurégées cinétiquement, apres une étape de
mélangeage dans le fondu, a haut cisaillement. i@ygl un second procédé de
transformation a chaud sur ces alliages non-colvipséis et co-continus, peut, soit casser la
morphologie et la transformer en dispersion, soiuire de la coalescence. [Lopez-

Barron 09a]
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De plus, les microémulsions bi-continues ont dégesacaractéristiques de 10 a 100 nm,
semblables a celles des copolymeres alors qudli@gea non-compatibilisés et co-continus
sont micrométriques. Plusieurs modeles ont étdigtalpartir des viscosités des constituants
du mélange. Ces modeles prédisent la plage deiodinastolumique qui méne a une
morphologie co-continue pour les alliages macrastpalPotschke 03] lls ne sont pas
applicables a des alliages compatibilisés. [Bakér O

L’effet de la compatibilisation sur les alliagesnrmompatibilisés restent encore incompris.
[Baker 01] Ainsi, I'ajout de quelgues pourcents abpolyméres semble réduire la plage de
composition ou la phase co-continue existe. [Li (Redecker 98] La compatibilisation
permet surtout de diminuer la taille caractéristiqie la structure et de retarder, voire
d’arréter la coalescence des alliages, pendant aguitr dans le fondu. [Zhang 08]
[Galloway 05] [Omonov 07a] [Bell 10] [Harrats 03]

Pour caractériser les structures co-continues lliages macrosépares, difféerentes méthodes
expérimentales sont utilisées mais elles donnartsodes résultats partiels. Les méthodes
microscopiques (microscopie optique, microscopidsctédniques a balayage ou en
transmission, microscopie a force atomique) peenetid’observer qualitativement ces
structures et de quantifier approximativement umoaglieur caractéristique ou l'aire
interfaciale. [Galloway 02][Harrats 03] Comme la structure co-continue est en trois
dimensions, ces observations en deux dimensiongepeinduire des erreurs d’interprétation.
Récemment, l'utilisation de la microscopie confecad balayage laser a permis de
reconstruire la structure co-continue d’un alliggepez-Barron 09b] [Lopez-Barron 09a]
D’autres méthodes plus indirectes, comme I'extosctie chaque phase sélective par un bon
solvant [Li 02] [Sarazin 07], la mesure des modut&xaniques (rhéologie, traction ou DMA)
[Dedecker 98] [Luzinov 00] [Omonov 07b], la techuéqd’adsorption BET [Li 01] ou des
caractérisations rhéologiques, permettent de difiéer une structure co-continue d’une

dispersion.

1.A.lll.4. Alliages nanostructurés par extrusion réactive

La thése d’Héléne Pernot [Pernot 03] a permis diérenau point la synthése par extrusion

réactive des alliages nanostructurés et co-continbsise de polyamide 6 (PA), de petite

masse molaire, et de polyéthyléne (FPE) fonctiosé@altatistiquement par des groupements

anhydride maléique. Contrairement aux systemes leedis microémulsions bi-continues
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polymériques, la synthése de ces alliages par s@truréactive est transposable
industriellement. Contrairement aux alliages deyp@res macroséparés et co-continus, ces

alliages nanostructurés sont stables thermodynamiqgut.

La grande quantité de copolymeres formés a l'iatarf(environ de 50% en masse) permet de
stabiliser les domaines microséparés. La polymddéoé du FPE est grande, les chaines les
plus longues possédent plus d’espéces réactivedeguglus courtes. Les chaines les plus
longues sont donc préférentiellement greffées. dieines de FPE non-greffées sont donc
plus courtes, elles pourront gonfler la brosse &@mar le copolymeére. Les chaines de PA6
non-réagies gonfleront aussi la brosse du copolgnigois morphologies caractéristiques ont

été obtenues en jouant sur le rapport de tailleedes greffons de PA6 et la distance entre
deux points de jonction :

- des micelles de PA nanométriques et connectéesudee matrice de FPE (Figure 1-12-a)

- une structuration co-continue (Figure 1-12-b)

- des domaines de PA discontinus avec des inclsisienFPE a l'intérieur dans une matrice

de FPE.

Images TEM (FPE blanc, PA noir) et schémas expigde la connectivité inter-
domaine (a) morphologie micellaire (b) morphologgecontinue

La formation de ponts moléculaires entre les mionodines de PA est possible grace aux
copolymeres greffés par plusieurs greffons de PKRe Bermet d'obtenir des propriétés
mécaniques améliorées par rapport & un mélangeBPAdn-réactif. La morphologie co-
continue correspond a la meilleure connectivité PG et aux meilleures propriétés
meécaniques (Figure 1-13). Contrairement aux meRmR@&/PE non-réactifs qui s’écoulent
des la température de fusion de la matrice, doneklues alliages micellaires ou bi-continus
présentent un plateau pour le module de conservatio DMA (Analyse mécanique

dynamique) a partir de la température de fusionFfE et s’écoulent seulement a la
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température de fusion du PA. Ce plateau est d’aplas haut que les domaines de PA sont

connectés.

10000 Figure 1-13 : Mesures par analyse mecanique
dynamique (DMA) en tension film pour une
amplitude de déformation de 0.1 % a une fréquence
d'l Hz et un balayage en température de 3°C/min
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La synthese de ces alliages est réalisée en gtilisapolyamide de faible masse molaire. Ce
polyamide n’est pas commerciaux, probablementl et ifragile et non-utilisable en tant que
matériau. La synthése spécifique de ce polyamide pes alliages est donc colteuse.
L’absence d’enchevétrements et de molécules liems da phase de polyamide 6 limite
probablement les propriétés de ces alliages. lldprac a la fois un intérét économique et
technique a remplacer ce polyamide de petite maasen polyamide commercial de masse
plus grande. L'objectif de cette premiére partiedssc la realisation par extrusion réactive
d’alliages nanostructurés a base de polyamide @gralede masse et de polyéthylene portant

des groupements anhydride maléique (polyéthylérs).FP
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1.B. Influence de la masse du polyamide 6 sur la morphajie de

I'alliage

1.B.l. Composés initiaux

Dans cette partie, nous comparons les morpholatjdisages obtenus par extrusion réactive
d’'un polyéthylene fonctionnalisé et d'un polyamide Nous présentons d’abord les

caractéristiques des polymeres initiaux.

1.B.1.1. Les polyéthylenes fonctionnalisés (FPE)

Les polyéthylénes fonctionnalisés utilisés sont tEpolymeéres statistiques d’éthyléne,
d’'acrylate d’éthyle (AE) ou de butyle (AB) et d'amdride maléique (MAH). lls sont

synthétisés par polymérisation radicalaire hautesgion dans un réacteur autoclave, par

Vs e

Arkema.

A(CHTCH#(CHT

avec AE = (CH)-CHs
avec AB = (CH)s-CHg3

a——O—0O

Le Tableau 1-1 récapitule les informations surdeatre FPE utilisés. lls different par leur
teneur massique en anhydride maléique, par leusenamlaire en nombre (Mn), par leur
teneur en acrylate d’éthyle ou de butyle. Nous aw&urtout travaillé avec des FPE a forte
teneur en acrylate pour permettre une meilleurabdidé dans le chloroforme. Les masses
molaires moyennes en nombre sont déterminées pamakographie d’exclusion stérique
(GPC) dans le 1,2,4-trichlorobenzéne, a 140°C. ERE ont une forte polymolécularité,
conséquence de leur mode de synthése. Les FPEPER PBrésentent clairement une
distribution bimodale sur les élugrammes de GPQisNn/ons aussi évalué le nombre moyen
de MAH par chaine et la masse molaire moyenne enbr® entre deux MAH (M entre
MAH). L’indice de fluidité (IF) est la mesure dedaantité de matiere qui passe a travers une

filiere pendant une durée fixée sous I'action dhands.
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Nom | %MAH | %AEOUAB| Mn | | Nombre de MAH MMinljre IF
massique massique | (kg/mol) b par chaine (kg/mol) (g/cm)
FPE1 2.9 AE : 17 16 5 4.7 3.4 70
FPE2 2.9 AE : 20 18 6 5.3 3.4 20
FPE3 0.8 AB: 9 19 9 1.6 12 3

Tableau 1-1 : Récapitulatif des caractéristiques d®trices

1.B.1.2. Les polyamides (PA)

Deux polyamides ont été utilisés, SPA et LPA. Latribution des masses molaires est
caractérisée par GPC couplé a deux détecteuradté@fnétre et viscosimetre) dans de I'alcool
benzylique et par RMNH (résonance magnétique nucléaire du proton & 4G)Midns un
mélange 50/50 Anhydride Trifluoroacétique/Chlorofie: La teneur en fonctions terminales
COOH, NH, et CH; a aussi été déterminée par RMIM. Ils sont synthétisés par
polymérisation par ouverture de cycle de decaprolactame et par une étape de

polycondensation. [Kohan 95]

GPC Rll\/IN Dosage des extrémités de
PA H chaines par RMN
Mn Ip Mn %CH | %COOH| %NH,
SPA 2500 «55» 20 2.6 42 4 54
LPA Domamid24| 15.1 2.0 16.5 0 65 35

Tableau 1-2 : Récapitulatif des données sur leggioldes utilisés
(Masse molaire moyenne en nombre en kg/mol)
* La masse molaire en nombre du SPA est surestimée
car elle est dans les limites d’étalonnage de |angil

Le polyamide SPA est synthétisé par Arkema, enisatit HO comme amorceur et la
laurylamine comme réducteur de chaine. Les termamas des chaines sont £HH,. Le
SPA a une faible masse molaire moyenne en nomberg,sdkg/mol. Les terminaisons alkyle
des chaines permettent d'éviter la condensationctathes de PA par amidation lors de
I'extrusion. Le polyamide LPA, de plus grande massalaire moyenne en nombre (15
kg/mol), est commercialisé par Domo, sous le noms Bemamid 24 ». Les chaines de LPA
sont terminées en COOH/NH
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1.B.Il. Extrusion réactive

1.B.1l.1. Réaction

La réaction entre les fonctions MAH de la polyaiéfiet les fonctions NHdu PA qui se

déroule pendant I'extrusion suit le schéma réangbsuivant :

0
o I P
R1 R1 C\OH R1
O + HN—R3 = I — N—R3 + H,0
R? R2” “c—NHTR3 R2
0 I o)
o)

Elle s’effectue en deux étapes : d'abord I'ouvertdu cycle anhydride pour former un amide

et un acide carboxylique, puis la recyclisationmdfoumer un cycle imide trés stable.

1.B.1l.2. Conditions d’extrusion

Les alliages de polyéthyléne/polyamide sont exsuysEndant 3 minutes 30, a 60 tours/minute
(rpm), sous balayage d'azote, pour éviter la dé&grad des produits. La température
d’extrusion a été adaptée en fonction de la tenyérale fusion des polyamides. Pour les
petites masses, celle-ci est de 220°C. Pour leglgsamasses, celle-ci est de 250°C. Lorsque
la température d’extrusion et la vitesse d’extrnssont différentes de celles indiquées ci-

dessus, nous le préciserons dans le texte.

1.B.IIl. Influence du type de polyéthyléne fonctionnalisé

Pour commencer notre étude, nous avons comparprégsiétés d'alliages composés de
64wt% de FPE et de 36wt% de PA6 (wt% pourcentagmasse). La phase polyamide est

constituée d’'un seul type de PA6. Les observates morphologies des alliages et des
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copolymeres purifiés sont faites en microscopietédaique en transmission (TEM), selon le
protocole décrit dans lI'annexe A.ll. Aprés marqualgs alliages, la phase de polyamide

apparait noire et la phase de polyéthyléne fonatitisé reste blanche sur les images TEM.

1.B.1lIl.1. Alliages a base de PA de petite masse (SPA)

Commencons par décrire trois alliages a base de @&Rie FPE. Nous avons fait varier le
taux massique moyen d’'anhydride maléique, la massiaire en nombre et la nature de
I'acrylate (éthyle ou butyle) en utilisant troisEERrésentés dans le paragraphe 1.B.1.1.

Comme nous pouvons le voir sur la Figure 1-14,aléages a base de FPE1 et FPE2 sont
nanostructurés et co-continus. Les domaines de mAupe épaisseur d’'une dizaine de
nanometres. Par endroit, les domaines de PA sastrppprochés et forment des bicouches
de PA. La distance caractéristique PA/PE de lattra est comprise entre 15 et 100 nm. Les
domaines de FPE2 ont une distribution de tailles @iroite que les domaines de FPEL. Il en
résulte une impression de morphologie plus finerp@alliage a base de FPE. Il faut étre
prudent sur ce type d’interprétation: en effet,viaion que nous avons est fortement
dépendante de I'épaisseur des coupes réalisée$qimarvation TEM.

200" Z000hm

Alliage FPE1+SPA Alliage FPE2+SPA Alliage FPE3+SPA
(1.4 MAH / 1 NH) (1.4 MAH / 1 NH) (0.4 MAH / 1 NH)
Figure 1-14 : Images TEM d’alliages de 64wt% de FRiEe 36wt% de SPA

La composition chimique de ces deux alliages alétérminée par extractions sélectives des
chaines de PA et de FPE non-greffées. Le protagiérimental est décrit en Annexe A.lll.
L’alliage FPE1+SPA est composé de 20% de FPE1 neifégde 15% de SPA non-greffé et
de 65% de copolyméres. L'alliage FPE2+SPA est todstde 16% de FPE2 et de 84% de
SPA et de copolymeres. La composition de l'alli&§=2+SPA n’est pas connue exactement,
car l'alliage contient des chaines de copolymérgseffées qu’elles deviennent solubles dans

un solvant sélectif du PA. Il est possible gu’il mste plus de chaines de SPA non-réagies
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dans cet alliage. La différence de greffage posiraldages a base de FPE1 et FPE2 semble
provenir de la différence de fonctionnalité desxdpalymeres. En effet, les chaines de FPE2
sont, en moyenne, plus longues que les chainePHE#&.FComme la teneur massique en MAH
est la méme pour les deux polyéthylenes fonctiosés| le FPE2 possede, en moyenne, plus
de sites réactifs par chaine. Comme la réactiog/MIAH est rapide, le greffage d’une chaine
déja greffée une fois et encore a I'interface agofisé par rapport au greffage d’'une nouvelle
chaine, jamais greffée. [Dedecker 99] [Pagnoulle@ci pourrait expliquer que le FPE2, le
plus multi-fonctionnalisé, soit aussi le plus géeff

L’alliage a base de FPE3 a une morphologie tré&rbgéne : d’'une part, des micelles de SPA
de trés faible diametre (inférieur a 10 nm) sorgepbables dans la matrice de FPE3 et d’autre
part, il existe des zones de SPA macro-séparégsluséeurs microns, avec la structure
sphérolitique du polyamide. Les micelles de cop@ges sont certainement expulsées des
interfaces entre les domaines de PA et de PE ramisiépendant I'extrusion réactive. La
présence de ces gros domaines non-sphériques mgites & penser que le mélangeage du
FPE3 et du SPA ne permet pas de morceler la phaeeitaire de PA en petites gouttelettes.
L’inefficacité du mélangeage est certainement dume trop grande différence de viscosité
entre le FPE3 et le SPA (discuté aussi au paragrdpB.lll.1). En effet, le FPE3 est
beaucoup plus visqueux que le FPEL1 et le FPE2usecdes acrylates de butyle et de la
longueur de ses chaines. De plus, le FPE3 porte’pspéces réactives, comparé au FPE1 et
FPE2. Le faible taux de renouvellement de lintegfaet la quasi mono-fonctionnalité de

FPES entrainent un rendement de greffage faibl@estructure macroséparée.

1.B.1ll.2. Alliages a base de PA de grande masse (LPA)

Les morphologies des alliages avec 36wt% de LPA sér différentes de celles observées

sur les alliages avec les petites masses de P46ré1-15). Ces alliages sont des dispersions
macroscopiques de nodules de PA. Les plus grosidemde PA contiennent des inclusions

de FPE. Le diametre des nodules dépend fortemelat scosité de la matrice de FPE. Plus

la matrice de polyéthyléne fonctionnalisé est visme, plus la dispersion de PA est fine,

pouvant aller de 100 nm a 2 microns. L’extractiétestive des chaines non-greffées de PA6
et de FPE a montré que ces alliages comprenaiemmberilOwt% de copolymeéres. Une si

faible quantité de copolymeres est juste suffispota stabiliser ces émulsions.
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B

 FPE1+LPA | FPE2+LPA FPE3+LPA
(6.1 MAH / 1 NH) (6.1 MAH / 1 NH) (1.7 MAH / 1 NH)
Figure 1-15 : Images TEM d’alliages de 64wt% de FRiEe 36wt% de LPA

1.B.1II.3. Influence de la teneur en longues chaines de PA dales alliages

Comme l'alliage avec 64wt% de FPE3 et 36wt% de laPlas plus petits nodules, il nous a
paru intéressant d’étudier l'influence de la tenear LPA dans cet alliage. Comme nous
pouvons le voir sur la Figure 1-16, pour les alisgontenant 20 et 30% de LPA, la variation
de la teneur en LPA n’affecte pas la distribution tdille des domaines de PA. C’est le
nombre de domaines de PA qui augmente. L'alliagee &0% de LPA a des domaines plus
grands et les couronnes de ses domaines en ans@malaussi agrandies.

8 200! | [ K }’} 5000 B ' ito0st %0 ot
E3+LPA 70-30 FPE3+LPA 50-50 FPE3+LPA
Figure 1-16 : Influence de la teneur LPA sur lesphologies observées par TEM

b+ 2600 e
'80-20 FP

Nous remarquons aussi que le nombre de noduleamighux augmente avec la teneur en
PA. L'augmentation de la quantité d’interface aéela I'augmentation de la quantité de
copolymeres greffés. Le greffage d’'un second greffe PA sur FPE3 pourrait étre la cause
d’'un plus grand nombre de petites micelles et dppérition des domaines de PA avec des
inclusions de PE a plusieurs courbures d’interf@ueand la teneur en LPA atteint 50wt%, il

n'est plus possible de greffer de nouvelles chatte®A sur le FPE3 et donc de créer de

nouvelles interfaces. Le nombre de chaines noriégrefde PA augmente alors provoquant
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une augmentation de la taille des domaines. Ldacag des domaines de PA, trés proches les

uns des autres, commencent aussi a se déformer.

1.B.IV. Conclusion intermédiaire

La synthese d'alliages FPE/PA par extrusion réactist basée sur le greffage trés rapide du
polyamide sur des chaines de polyéthyléne fonctilisd Lorsque la masse molaire des
chaines de PA augmente, la difficulté essentialle e greffage provient de la diminution de
la proportion de bouts de chaines réactives eadéduction de mobilité des chaines. Ceci
limite beaucoup la quantité de copolymeres forni#s.ce fait, nous constatons que les
alliages a base de SPA et de FPEL, ou de FPE2¢cemposés d’'une teneur importante en
copolymeéres (50wt%). Les alliages a base de LPAeant, des morphologies micrométriques

stabilisées par une faible quantité de copolym@rest%o).

Les parameétres moléculaires du FPE (masse molairanoenbre, teneur massique en
anhydride maléique, polymolécularité) doivent étidicieusement choisis pour permettre un
taux de renouvellement de l'interface important gaen I'extrusion, et pour favoriser le
multi-greffage des chaines de PA sur les chaindsPiie Les alliages a base de SPA et des
polyéthylenes FPE1 et FPE2 sont nanostructuré®s-ebmtinus. L’alliage a base de FPE2
contient des chaines de copolymeéres hyper-greffisgépeu de chaines de SPA non-réagies.

Par la suite, nous n'avons pas travaillé avec E3ui ne permet pas un greffage suffisant.

Nous avons donc choisi de réaliser des alliages amenélange des deux PA6 : le SPA de
faible masse (inférieure a la masse critique d’emétrement) doit permettre de synthétiser
une grande quantité de copolymeres, et le LPA de gtande masse (supérieure a la masse
critique d’enchevétrement) est ajouté pour introgluides molécules liens et des

enchevétrements dans la phase de PA.
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1.C. Optimisation du greffage du meélange bimodal de pobmides

par le mode d’introduction

Résumé des résultats principaux de I'article 1:

Dans cette partie, nous avons synthétisé des edliade polyéthylene fonctionnalisé
statistiguement par des groupements anhydride gquaé{FPE) et d'un mélange de deux
polyamides 6 (PA) de masses différentes (SPA/LFA). la base des résultats de la partie
précédente, nous avons utilisé deux polyéthyleRPE1 et FPE2, qui different par leurs
masses molaires moyennes en nombre et ont le n@mentassique d’anhydride maléique.
Nous avons étudié l'influence de l'ordre d'introtioa des deux polyamides dans

I'extrudeuse, sur la quantité et la nature du cppére formé.

Dans larticle 1, nous avons montré que les strestuco-continues et nanostructurées
obtenues a partir de I'extrusion réactive du FPEdeeSPA, peuvent encore étre obtenues par
extrusion réactive, avec un mélange bimodal degseét longues chaines de PA. Le mélange
bimodal est constitué de 55wt% de LPA et de 45W&/GRBA. Les quatre alliages a base de
64wt% FPE1 et 36wt% du mélange de PA differenti@anode d’introduction des composés

initiaux. Dans la suite de I'étude, nous utilisesdas mémes notations que dans l'article 1.
Lorsque I'extrusion se fait en une seule étapdjdie est noté [FPE+SPA+LPA]. Lorsque

I'extrusion se fait en deux étapes, la premierpetest notée entre crochets ([]). La premiere
étape de l'alliage FPE+[SPA+LPA] est une étape rdenpelangeage des deux PA alors que
pour les alliages [FPE+SPA]+LPA ou [FPE+LPA]+SPA,dremiéere étape d’extrusion est

déja réactive.

Nous montrons que les petites chaines SPA réagisggidement pour former beaucoup de
copolyméres garantissant ainsi la nanostructuraltéme si le greffage des longues chaines
de PA est faible dans ces alliages, leur incorpmradans la phase de PA est compléte et
n’induit pas de macroséparation de phase. La pcésdes longues chaines de PA dans ces
alliages a pour but d’introduire des enchevétremestt des molécules liens entre les
cristallites de PA. Le pré-mélangeage des deuxstgigePA dans l'alliage FPE1+[SPA+LPA]
permet de greffer un maximum de LPA et d’obtens deaines de copolyméres mixtes, c'est-

a-dire avec des greffons SPA et LPA sur une mérameh
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Aprés un long recuit au dessus de la fusion dul®Astructures des alliages évoluent. Nous
n'observons pas de macroséparation de phase maisstilectures en éponges sub-

microniques. La taille des cellules formées paHase de PA est d’environ 200 nm et dépend
de I'ordre d’introduction utilisé pendant I'extrosi réactive.
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Article 1: Co-continuous Nanostructured Blend by Ractive Blending:
Incorporation of High Molecular Weight Polymers

Léa Gani, Sylvie Tencé-Girault, Michéle MilléquaBtéphane Bizet, Ludwik Leibler

Macromolecular Chemistry and Physics, 211(7):7368s-2010

One of the most challenging issues remaining in dasign and the synthesis of robust
nanostructured polymers blends is incorporatingy lorystallizable chains while preserving
the co-continuity of the phases. Here, we demotestthat by reactive blending of
functionalized polyolefin and polyamides such cotomuous structures can be obtained
provided that a bimodal mixture of short and lomfypmides is used. The short chains react
more readily to form graft copolymers that facti#aboth grafting of long chains and
formation of nanostructures. We discuss differenimg strategies, characterize and compare
reacted products and resulting blend structures.

e
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1.C.1.1. Introduction

Blending of incompatible polymers is now a clasisgteategy to obtain materials with a wide
range of attractive properties desirable in manpliegtions. Since more polymers are
immiscible, the control of morphology and blend pedies requires the use of
compatibilizers which act as interfacial agentsedblreduce the interfacial tension, to prevent
excessive coalescence of disperse phase duringhgniand annealing and to improve
adhesion between dispersed and matrix phases. Banpatiblizers have been investigated
and well-described in literature.[1,2,3] For exagmmompatibilization can be achieved by the
addition of block or graft copolymers. Each blodktlee copolymer is miscible with one of
the homopolymers of the blend. These copolymers#iner formed in-situ during the blend
process or premade and dispersed into the blengaoents. Blends compatibilized with in-
situ formed block copolymers have finer size disfar of the minor phase than blends where
the premade copolymers are added. This efficiereyns to be governed by their preferential
location at the interface.[4,5] The in-situ formeodpolymers are localized at the interface.
Their pull-out from the interface depends on thaichitecture. The linear copolymers are
more easily expelled than grafted ones.[6] The M copolymers are more often
preferentially dispersed as micelles in the homgper phases and their transport to
interfaces can be an issue.

With the present blending technologies, few peroérompatibilizers allow to obtain stable
dispersions or co-continuous phases with charatitemicron size.[7,8,9,10,11,12] Recently,
there is a considerable interest in preparing rtamcisired blends with much finer dispersion.
Such blends can be obtained by reactive blendiggarBappropriate choice of the molecular
parameters of the two functionalized polymers & thend, it is possible to enhance the
grafting reaction at the interface, and thus tat@e larger amount of copolymers. In the
melt, the resulting graft copolymers fix the finakend morphology, the un-reacted chains
swell the copolymer self-assemblies. These binkayds, with nanostructured micellar or co-
continuous morphologies have high potential appbos.[13,14,15,16]

An interesting now commercial system is a blenduoictionalized polyethylene (FPE) and
short polyamide-6 (PA). These blends are made fidtE randomly copolymerized with
maleic anhydride groups (MAH) and mono-amino gNikerminated PA. The MAH / N
couple is commonly used because of its high re&e{i’7] When the low molecular weight
of the PA is used, the number of Nfdinctions is higher and the diffusion to the ifaee is
faster, facilitating the reaction. Consequentlya@e amount of graft copolymers is created

and the interface is rapidly renewed.[14] The ppdrsity of the backbone and the
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randomness of the distribution of the reactive geowalong FPE chains enable local
fluctuations of interface curvature of the formedpolymers and a better swelling by
homopolymers. By choosing an adequate graft leagtha distance between reactive groups
along FPE backbone ratio, one can obtain eitheersg@i or co-continuous morphologies.
These morphologies are thermodynamically stablenBtiough PA is the minor phase, this
phase crystallizes and imposes its thermo-mechaprogperties. Also remarkably, blends
resist mechanically above the FPE melting pointauhe PA melting point at 230°C, either
thanks to the PA domains linked by the copolymeddas in spherical morphologies, or
thanks to the PA phase continuity in co-continuaasphologies.

Hitherto, the co-continuous nanostructured morpiyloas been obtained only when PA of
low average molecular weight [18,15] was used. lInsaccessful attempts, the molecular
weight has been lower than twice the entanglememight of PA, which is estimated at
2 kg.mol* [19] for polyamide 6. Typically, for a PA with aaverage molecular weight of
2.5 kg.mol", the radius of gyration is around 20 A. Polyamiiderystallizes in a periodic
amorphous and crystalline organization with a ldangberiod around 90 A. Hence, these
short PA chains cannot act as tie chain and cdimotwo crystalline lamellae. Indeed, such
short polyamide-6 homopolymers exhibit very poorchamical properties and are very
brittle. The ability of long chains to act as intgystallite tie molecules and/or entanglements
in amorphous regions is crucial for achieving arnding mechanical properties of semi-
crystalline polymers.[20,21,22] If blends could mtain nanostructure and include longer PA
chains, one can thus expect that mechanical prepeat high temperatures should be also
significantly improved. The PA crystalline domaimsuld be connected together by the
copolymer chains and by the tie entangled PA chdihs incorporation of long PA chains is
a challenge undertaken in the present work.

Our aim, therefore, is to prepare blends with higblecular weight PA, typically superior
t010 kg.mof'. There are two main difficulties to achieve thisal First, for a given weight
composition, i.e. maintaining PA the minority phaie long chains of PA have necessarily a
lower concentration of functional end-groups Nahd thus a lower concentration of reactive
groups. As a consequence, the system will contawrei fraction of the grafted copolymer.
Also, the diffusion of long chains of PA toward tinéerface is much slower than that of short
PA chains, implying a decrease of the grafting.ratdeed, it has been reported that during
the reactive blending, the yield of the graftingagon decreases with increasing the
molecular weight of PA.[14,18,23,24] The morpholaifythe blend, as well as the amount of
copolymer formed at the interface depends on twon mparameters: the interfacial reaction

rate and the renewal of the interface. The int@afaeaction rate depends on the molecular
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weights of the functionalized polymers and the mpatibility degree of polymers.[23] For

low molecular weight, the reaction is faster beeatlh® interface becomes more diffuse with
time. After grafting with long chains of PA, thenewal of the interface is slowed down
because of chain entanglements. The interface lisstebilized and the non reacted chains
cannot reach the interface anymore, the reactmpsdtl4]

Experimental data on the reactive blending of mated polystyrene and amino
terminated polyamide-12 of various chain lengthsficm this picture and show that the
reaction yield decreases when the chain lengtleasas.[18] In this case, the ratio of reactive
function decreases also when the molecular massases. These two effects are cumulative.
An interesting strategy to incorporate long crystable chains has been proposed recently by
lliopoulos et al.[25] who used grafting on functdized block copolymers rather than
functionalized homopolymers. This strategy is walapted for acrylic systems for which
functional block copolymers can be rather easigppred, but it is more difficult to apply for
PE/PA or other systems for which the synthesisdadékbcopolymers is more challenging. Yin
et al.[24] studied kinetics of end-grafting of pstiyrene (PS) and poly(methyl methacrylate)
(PMMA) for chains of different length while keepirtbe concentration of reactive species
constant. Interestingly, in such mixture, at sledctive times, both long and short PS chains
can be grafted whereas for longer reactive timagy short chains react, leaving long PS
chains unreacted.

In view of these results, we use here a mixturshairt and long PA and explore conditions
for which nanostructured blends can be achieved. cimtent of long PA chains enables the
introduction of tie chains and entanglements. Trapg@rtion of short PA chains enables to
have quite a few copolymers. Grafting both PA, &Aawith a bi-molecular distribution, is a
compromise to obtain a large amount of copolymeasks to the fast grafting of short PA
and a blend with entangled PA thanks to the long WA focus on the study and the control
of the morphologies. A key parameter is to deteentive chemical composition of the blends
and of the graft copolymers formed under differeoditions. In the first part of the paper,
we compare the nanostructured and co-continuouphotmgies of the blend obtained with a
low average molecular weight polyamide with the nmiic morphology of the blend prepared
with a higher average molecular weight PA. In teasid part, we show how it is possible to
obtain nanostructured blends with a mixture oftthe different kinds of polyamide chains of
low and high average molecular weights. By a dedagtudy of the chemical composition of
the blends and of the graft copolymer, we show tiratfeeding mode of the raw materials in
the micro-compounder can be determining of whatéwergrafting of both PA on the same

PE backbone, or the grafting of two different kimdsopolymer chains, ones with only short
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PA grafts and the others with only long PA grafisachieved. Microscopic observations of
blends reveal that the substitution of a low amairthe short polyamide chains by the long
ones can affect and modify the interface curvatiiieally, the annealing nanostructured

blends self-assemble as foam like phases of PAasongy PE closed cells.
1.C.1.2. Experimental Part

1.C.1.2.a.Materials
Two different polyamides 6 were used and desigra@diter as SPA and LPA. SPA was

provided by Arkema and was characterized by a lomlver-average molecular weight (Mn)
of 2.5 kg.mot* and a polydispersity index (PDI) of 2. LPA witthagher average molecular
weight of 15 kg.mot was a Domamid 24 from Domo® Chemicals. The quigatibn of the
end groups were measured By [400 MHz] NMR in a deuterated chloroform and
trifluoroacetic anhydride mix (50/50).[26] Chemiadlaracteristics of theses polyamides and
especially the chemical nature of their end groangsreported in Tableau 1-3. SPA is mono-
terminated by Nkland the LPA is terminated by 35 mol-% of N&hd 65 mol-% of COOH.
One functionalized polyethylene was used for thekbane chain, named FPE. It was a
random terpolymer of Ethylene (E), Ethyl AcrylateA) and Maleic Anhydride (MAH),

provided by Arkema. The chemical properties of tarpolymer are reported on Table 1.

Mn End groups composition
Polyamide-6 (kg.mol?) PDI (NH,) (CHy) (COOH)
' mol-% mol-% mol-%
SPA 2.6 2.0 54 42 4
LPA 15 2.0 35 0 65
Polyethylene Mn PDI MAH concentratiéh
kg.mol® Wit% Number per chain
FPE 16 5 2.9 4.7

4 Arkema data.
Tableau 1-3 : Chemical characteristics of polyarédand polyethylene samples

1.C.I1.2.b. Blend preparation

Before mixing, PA was dried under vacuum for 12I8@%C to remove moisture. The blends
were prepared in a co-rotating twin-screw micro-poomder (DACA) at 240°C for 3 min 30
with a 60rpm screws rotation rate under nitrogerx.flThe feedback channel of the micro

extruder is used to fix the blending time.
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The two reference blends with only one polyamidened S and L, contain 80wt% of FPE
and 20wt% of PA. For each mixed blend, the contéRA is fixed at 36wt%, with 16wt% of
SPA and 20wt% of LPA. The anhydride/amine (MAH/NHnolar ratio for each blend
composition is reported in the Table 2. At high pematures, the amine and anhydride groups
irreversibly react and form an imide and water.[RA] is always the limiting reagent.

Four feeding modes were used to prepare blendsjetads in the Tableau 1-4. The S, L and
A blends were prepared by a one-step mode, whitieeablend components were charged in
the micro-compounder at the same time. The B, C @rdends were synthesized in two
steps. Two components were first mixed togetherthed this pre-blend was cut unto small

pieces and subsequently used in the second blest#ipgvith the third material.

Samples Feeding mode MAH/NH_z
1*'blending step| " blending step| molar ratio
S [FPE+SPA] None 3.1
L [FPE+LPA] None 28
A [FPE+SPA+LPA] None 2.4
B [FPE+SPA] | [FPE+SPAJ+LPA 2.4
C [FPE+LPA] | [FPE+LPAJ+SPA 2.4
D [SPA+LPA] | [SPA+LPAJ+FPE 2.4

Tableau 1-4 : Blends characteristics and feedingl@so

1.C.1.2.c.Morphological observations

The morphology of blends was observed with a trassion electron microscopy (TEM).

Ultrathin sections (60 nm thick) were cut from thlends using a Leica Ultracut microtome
with a diamond knife at -100°C and collected onpmopgrids. Microtomed extrudates were
cut perpendicular to the flow direction. These sksmpvere observed with a CEM 902 Zeiss
operated under an acceleration voltage of 80kV. HAephase was preferentially stained in
an aqueous solution with 2wt% of phosphotungstid and 2wt% of benzyl alcohol for 5

min at room temperature. After staining, PA and FEpleared respectively black and white

on pictures.

1.C.I1.2.d. Solvent extraction

A two-step selective solvent extraction was perdrto fully characterize the composition of
the blends. Un-grafted FPE was first extracted byh&t extraction for 48h in boiling
chloroform, a selective solvent of FPE. Then urtgdhPA extraction was performed at 38°C
in formic acid, a selective solvent of PA. Fractoof ungrafted FPE, ungrafted PA and
grafted copolymer were thus known by mass balahs2§]

Pure FPE and PA samples were treated under the santhitions to check the solvent

selectivity and the absences of cross-linking reastand/or chain scission.
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1.C.1.2.e.Size exclusion chromatography

Number-average molecular weight and polydispelsityces of raw materials and ungrafted
FPE and PA were determined by size exclusion chiagnaphy (SEC). SEC measurements
were carried out on a GPCV 2000 Waters apparaing tisree Styragel columns (2HT6E +1
HT2) and two detectors (refractive index detectod adifferential viscometer). SEC
measurements for PA samples were performed in bafcnhol at 130°C, after calibration of
columns with PMMA standards.[29] PE samples wergyaed in 1,2,4-trichlorobenzene at
140°C, after calibration of columns with PS staddarThe FPE and PA solutions were
obtained at 140°C by dissolution for 3 hours, &L1mg.mL* in 1,2,4-trichlorobenzene for
FPE and at 3.09 mg.riLin benzyl alcohol for PA. The flow rate was 0.92.min™.

1.C.1.3. Results and Discussion

We made first two blends with the same chemical pmsition, which is 80wt% of reactive

FPE and 20wt% of PA. The blend named S corresptmdie blend with only short PA

chains whereas the blend named L is made with lonky polyamide chains. For the S blend,
the substantial increase in the torque measuremhgddine reactive blending suggests an
increase of the blend viscosity due to the grafohd®A chains on FPE backbones. The S
extrudate is transparent, which is a first indmatof nanostructuration. By contrast, during
the blending of the L blend, the torque is quasistant and the resulting extrudate is totally
opaque. Figure 1-17 shows TEM micrographs of temdlmorphologies. PA appears dark
and FPE appears white on the TEM micrographs. Toslnologies of these two blends are

completely different.

Figure 1-17 : TEM micrographs of (a) the S blerf@PE+SPA] — Scale bar = 200 nm,
(b) the L blend - [FPE+LPA] — Scale bar = 1um
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The S blend has very fine co-continuous morphol@ggure 1-17-a). The characteristic
widths of PA and FPE walls are respectively aroB@chm and 80 nm. Contrary to this blend,
the L blend morphology is a micrometric dispersodriPA nodules in the FPE matrix (Figure
1-17 -b). The size distribution of PA nodules igg between 200 nm and 1 micron.

The composition of each blend is determined after selective extractions. The S blend
contains 38wt% of copolymer, 53wt% of free FPE nband 9 wt% of free PA chains. The
copolymers spontaneously self-assemble to form iy vi@e disordered co-continuous
structure. Besides, the large content of copolynseehle to incorporate the large excess of
unreacted FPE and PA chains. On the other hand;aheentration of the graft copolymer
extracted from the L blend is estimated at only %wiThis low concentration is able to
stabilize only a micronic dispersion. The contehtapolymers in the L blend is indeed far
less than one in the S blend. The low quantityeaictive extremities of long chains and the
slower diffusion of entangled PA slow down the $ysis of copolymers in the L blend.

We thus combined short and long PA chains in otal@reate enough graft copolymers with
short PA chains to induce nanostructure and toftidrem entanglements of long PA chains

to improve mechanical properties.

1.C.I1.3.a.Morphology of mixed blends

To evaluate different routes of grafting, four tgpef blends with both short and long PA
were used while always maintaining the same cortipasiln blending, all parameters were
kept the same except the order in which the commsneere introduced and blended. Thus
in:

- Blend A: granules of all the components were #iameously introduced in the micro-

compounder. We expect in this situation, that i@ dompounder, two types of polyamide
droplets in the melt of polyethylene were preseéntplets of short and long chains. At the
interface between droplets of short (respectivelgg) polyamide and polyethylene, we
expected the grafting of short (respectively longdlyamide on polyethylene. The

composition of the grafted copolymer results frdme tompetition between the kinetics of
grafting of short and of long polyamide chains.

- Blends B and C were prepared by two successigaditg operations. During the first

reactive blending, we prepared a blend with ong/ghort or the long chains (blends B and C
respectively). In the second stage, these obtagnacules were blended with the long or the
short chains. Please note that for these blendsause of successive two-step blending
procedure, the time available for grafting reactisrionger for some chains (the short PA
chains for the B blend and the long PA chainstier@ blend).
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-Blend D: Before the reactive blending, a blendtled two polyamides was prepared and
subsequently this blend was mixed with FPE to peeplae final material. Here we expect
only one type of PA droplets, made up of the mitaf short and long polyamide chains.
Hence, at the interface with the polyethylene the polyamides should be present, and a

mixed grafting on a same polyethylene chain shoeldnore likely.

Figure 1-18 : TEM micrographs of (a) A blend - [FPEPA+LPA], (b) B blend -
[FPE+SPA]+LPA, (c) C blend- [FPE+LPA]+SPA and (d) blend- [SPA+LPA]+FPE
Scale bar =200 nm

Morphologies of these four blends are shown on TEMrographs of Figure 1-18. It is
noteworthy that for all feeding modes used, the phologies are homogeneous and

nanostructured.

The B blend has a co-continuous structure witharacteristic size, between two PA
domains, of about 80 nm (Figure 1-18-b). This motpgy is very similar to the morphology
of the S blend, made up of FPE with only short R¥aigs. PA domains are swollen and

appear thicker on micrographs.
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The C blend has a mixed morphology (Figure 1-18t)the FPE matrix, PA nodules are
connected by thin and long domains of PA. The nddameter of the nodules is 200 nm and
the thickness of the long domains is about 20 niis Tcomplex morphology locally
resembles the morphology of L blend and in othgrores one of the S blend. In contrast to
the B blend, not all the long polyamide chainsiaoerporated in the fine structure.

The morphology observed in the A blend is quiteilsinto this observed for the D blend, and
seems to be co-continuous (Figure 1-18-a and d@. mbst striking difference with other
blends is the formation of small domains of FPE@unded by polyamide layers.

Indeed, remarkably, when short PA chains are adoléde blend, we find no large micron
size nodules of PA, independently of the blendimgcpdure used. To quantify better the
reasons for formation of different morphologies witferent feeding procedures were used,
for the reactive blending, we performed chemicallgsis of these nanostructured blends. We
quantify the amount and the composition of the tgcaipolymer to explore whether the

grafting of long polyamide chains is indeed efficiand how it depends on the process used.

1.C.1.3.b. Characterization of copolymers

A full characterization of the composition of théetd was carried out thanks to the
combination of selective extractions. The fract@neach species (ungrafted PA, ungrafted
FPE and copolymers) is listed for each blend inl§al 1-5. We find that the amount of un-
reacted FPE chains is the same for the four blehdsiplies essentially that the same FPE
content is thus grafted whatever the process wad s make the blend. However, the
fraction of grafted PA and then the composition atrdicture of the grafted copolymer do

depend on the process used.

Samples Blend composition Copolymer compaosition
unreacted FPE unreacted PAcopolymer | FPE in copo. PA in copo.
wt% wt% wt% wt% wt%
A 43 22 35 59 41
B 42 25 33 67 33
C 43 17 40 52 48
D 41 14 45 52 48

Tableau 1-5 : Blend and copolymer compositionsrdgteed by mass balance
on the selective extractions

It is important to stress that there is no goodesall for graft copolymers. Hence, we used
size exclusion chromatography (SEC) to characteheeneat polymers (FPE and PA) and the
extracted ungrafted ones (FPE and PA). From thes® the characteristics of the grafted

copolymer were deduced. On our SEC experimentietinactometer and viscosimeter signals
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are detected. The refractometer signal is propmatito the variation of refractive index with
the polymer concentration. For both FPE and P/A, tkiractometer signal is very sensitive to
the variation of polymer chemical nature, the dsttion of chemical functional groups along
the chains for FPE, and chain extremities for PA.cdmpare the neat polymers (PA or FPE)
to the ungrafted polymers (extracted PA or FPE)Xhus chose the viscometer signals which

are only weakly affected by these chemical heteretjies.
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Figure 1-19 : Experimental SEC traces of the untedd-PE and neat FPBY
normalized to their respective content determingthle mass balances. Unreacted FPE are
respectively extracted from the S blend (full liieg A blendX),the B blendI((!),the C blend

(x), and the D blend (dotted line)

Figure 1-19 displays SEC traces of neat FPE andutineacted FPE extracted from each
blend. SEC traces of the unreacted FPE are noradaiztheir respective content determined
by the mass balance. A height reduction in the foghetion volume region, i.e. the larger
mass region, is observed for the unreacted FPE a@dpo the neat FPE. The FPE industrial
production induces a critical molecular weight belhich chains do not carry (on average)
any reactive site. As the number of reactive grasgsoportional to the length of the chain, it
is obvious that the longer FPE chains are, the rgoséted will be. Besides, the unreacted
shorter FPE chains will be more likely to be weaicaorporated to the self-assembly of
copolymers. Moreover, the similarity of all the SE@ces of the unreacted FPE of the four
blends is a complementary proof that their respectiopolymers are formed by the same
number of FPE backbones and that they only diffehé number and the kind of grafted PA.
SEC in benzyl alcohol is a relevant technique tal@ate the proportion of high versus low
molecular weight parts of the unreacted PA, thdaakbke dissimilarities of the distributions.
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Figure 1-20 : SEC trace of the unreacted PA exgddtom the A blend (x) and its linear
combination of the SEC trace of the short and Inegt PA respectively normalized to 81%
and 19% (full line). Inset: SEC traces of short @fd long neat (0) PA

Figure 1-20 shows the SEC trace for the unreacreéX®racted from the A blend. The SEC
trace of the unreacted PA is thereby fitted bynadr combination of the SEC trace of the
long neat PA and the short neat PA. As long PA@ihia low Mw tail comparable to the
longest chains of short PA, the proportion of lahgins of PA in the unreacted PA is firstly
determined by considering the peak height of th€ 8stribution of long PA. The proportion
of short chains of PA is determined by fitting tlaé of the distribution of the unreacted PA
by the SEC distribution of short PA.

Thanks to mass balance and SEC measurements,aitteris of the long and the short
grafted PA are deduced. The copolymers extractme A and B blends contain only one
long PA grafts for 99 short grafts, whereas thodeaeted from C and D blends contain 8
long ones for 92 short grafts. As a result, thend B processes, where SPA is first grafted or
where the two PA are simultaneously introduced faordy the grafting of short PA chains.
On the contrary, the C and D processes where tiiei&Rirst grafted or where the two PA

are pre-melted optimize the grafting of long PAinka
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Figure 1-21 : TEM micrographs of copolymers exteatcfrom (a) A blend -
[FPE+SPA+LPA], (b) B blend -[FPE+SPA]+LPA, (c) C &éhd - [FPE+LPA]+SPA and (d)
D blend - [SPA+LPA]+FPE — Scale bar =100 nm

This difference between these two series of bleadd copolymers is confirmed by

morphological observation of the extracted copolggn@&@he micrographs of the copolymers
are displayed in Figure 1-21. All the copolymerorgpneously self-assemble to form a
disordered co-continuous micro-separated structire.slight difference in morphologies of

copolymers extracted from A, B, C and D blends nhayrelated to the difference of

compositions and asymmetry of copolymer chainseéul] the copolymers extracted from the
A and B blends contain less PA chains (41wt% PAAN@nd 33wt% PA for B) and thus may

have a tendency to form structure with a non-zaddus of curvature and curved towards PA
phase. By contrast, the copolymers extracted froe@@ and D blends have a more flat
interface because of a more symmetric composid8w(% of PA).

Hence, by modifying the process used for the reacblending one can control the
composition of the graft copolymers formed. Inadkes, the grafting efficiency for long PA
is lower than that of short PA.
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Nevertheless, the grafting of these long PA chaars be somewhat forced by grafting them
onto the FPE chains in a preliminary reactive biegdC blend) or by a mixing of short and
long PA chains and subsequent blending with FPBI€Dd). As the degree of grafting of the
long PA chains is always low, the majority of thend PA chains can only swell the
copolymer or be expelled. The questions arise vaneiie nanostructured morphologies of
these blends are stable and the long PA could pelled after a long annealing above the
melting temperature of the polyamide.

1.C.1.3.c.Effect of annealing

The stability of blend morphologies during a lonmnealing (24 hours) above the melting
point of PA (250°C) and under reduced pressurer@vent from the degradation) were thus
investigated. Representative TEM micrographs aeseuted in Figure 1-22. We observe no
macroscopic separation of the different phases #fie long annealing, all the morphologies
maintain their characteristic submicron organizatioith nanometric polyamide domains,

after annealing.

However, interestingly, they all evolve into cefluimorphologies, where the minor PA phase
forms the walls of the cells. A close observatidithe four morphologies reveals some weak
differences in the distribution of the cell dimemss. In the A and B annealing blends, the
majority of the cells have dimensions of about 280 whereas, in the C and D blends, one
can notice a bimodal cell size distribution. Theesof the small cells is between 50 and 100
nm while the large ones are around 200 nm. Onenbnspeculate about the mechanism for
this morphology evolution. It can result from a nganization of the ungrafted polymer
around the copolymer or from an additional graftoagurring during the long annealing.
Because the annealing was very long indeed, tramdadion reactions could also occur.[30]
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Figure 1-22 : TEM micrographs of blends after anlirggaat 250°C for 24 hours (a) A
blend - [FPE+SPA+LPA], (b) B blend - [FPE+SPA]+LPA¢) C blend - [FPE+LPAJ+SPA
and (d) D blend - [SPA+LPA]+FPE — Scale bar = 206n

1.C.1.4.Conclusions

It may be expected that incorporation of long egkadh chains into semi-crystalline
nanostructured co-continuous materials should ingrmechanical properties. For example,
incorporated in structures, these long chains shagt as tie chains and improve creep
resistance at high temperature. We have shown theteby careful design of both the
blending system and of the blending procedurespstaictured blends with a crystalline
matrix (here PA) can be obtained even when thispmmant is the minority phase. More
importantly, the long chains can be incorporatethis matrix.

Co-continuous nanostructured polymer materials lmarsynthesized by reactive blending if
enough graft copolymer chains were formed durirgglitending. This is the case when the
reactive couple MAH / NH is used, associated with a high concentration eafctive
functions. To achieve this end, reactive graftirigains of small molecular weight are
beneficial. Thus, when a polyamide of small avenagéecular weight (SPA) was used, a co-

continuous morphology was reached. But if the poige has a higher average molecular
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weight (LPA), such structures could not be obtaibgdeactive blending and a macroscopic
phase separation of the two polymers was observed.
We have demonstrated here that one can still obta@nostructured material by mixing long
and short grafting chains. Whatever the procesd tmethe reactive grafting, a structuration
at the nanometric scale was achieved. The pres#msigort chains assures efficient grafting
and the resulting copolymer can be swollen by IBAgchains. Still additionally, one can also
promote the grafting of long polyamide chains byagpropriate choice of the parameters of
the reactive blending. We have shown that a preagirf long and short polyamides chains
and subsequent blending with FPE yields graftealyopers that contain both short and long
PA grafts.
After a very long annealing, beyond the meltingpenature of PA, the structure evolves. The
final morphologies are foam like with a cellulamdinsion of about 200 nm, depending on the
process used for the reactive blending. Still lic@ses, annealing preserves homogeneity and
submicron structure.

Remarkably, the PA phase is continuous and acts femmework that should assure

good mechanical properties even at high temperature
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1.C.II. Caractérisation complémentaire des copolyméres a ba de
FPE1

La Figure 1-23 montre les spectres de diffusionrdgens X aux petits angles (SAXS) des
quatre copolyméres extraits des alliages a badePdil et des deux PA. Les morphologies
des copolymeres ont déja été présentées dan<léafti Sur chaque courbe, lintensité
diffusée 1(q) est tracée en fonction du vecteund® q. Comme les spectres expérimentaux
ont tous été acquis et normalisés selon le pratodécrit en annexe A.IX, les intensités
observées pour différents échantillons peuvent é&raparées entre elles. Chaque spectre
présente un pic large et une décroissance den(qf @ux grands g. Les quatre courbes sont
donc modélisables par I'équation de Teubner-Stkeg. coefficients aet ¢ positifs et le
coefficient g négatif nous laissent penser que les copolyméres @ganisés comme des
« microémulsions bi-continues », c’est-a-dire désictures trés déesordonnées avec des

interfaces franches et de multiples courbures effate.
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Figure 1-23 : Spectres SAXS (I(q)) des copolymexésits des alliages avec 64 wt%
FPEL et 36wt% de PA6 [FPE1+LPA]+SPA (bleu); [FPEIRA]+LPA (vert);
FPE1+SPA+LPA (rouge); FPE1+[SPA+LPA] (violet)
Les données expérimentales et modélisées sonttiespeent représentées par une
ligne continue et par des symboles

De plus, la position du maximum et la largeur do yarient en fonction des copolymeres.
Nous pouvons en deéduire deux longueurs caractpred| d et, a partir du modéle
empirique de Teubner-Strey (Tableau 1-6). La péitédd et la longueur de corrélatignde

chaque copolymére sont données dans le tableatailleacaractéristique d est comparable
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aux longueurs caractéristiques évaluées sur legesndEM des copolyméres (entre 20 et 40
nm). Les longueurs de corrélation sont toujourériefires aux périodicités, les interfaces des

copolymeres subissent donc de fortes fluctuatiensodirbure.

Copolymere extrait de l'alliage| d (nm)¢ (nm)
[FPE1+LPA]+SPA 39 10
[FPE1+SPAJ+LPA 35 11
FPE1+[SPA+LPA] 42 13

FPE1+SPA+LPA 40 14

Tableau 1-6 : Tailles caractéristiques déterminées
a partir de la modélisation des spectres SAXS

Le copolymere extrait de [FPE1+SPAJ+LPA a la plesite taille caractéristique et une faible
longueur de corrélation de 11 nm. Les copolymeessakux alliages FPE1+[SPA+LPA] et
FPE1+SPA+LPA ont des valeurs de d etédees similaires. En diffusion des rayons X, le
copolymere FPE1+[SPA+LPA] le plus lamellaire sws Images TEM difféere donc peu du
copolymére FPE1+SPA+LPA aux interfaces plus courbesopolymére extrait de l'alliage

[FPE1+LPA]+SPA présente le pic de diffusion le plagye, le moins bien modélisé et une
longueur de corrélation de seulement 10 nm. Leslgoeres extraits de [FPE1+SPAJ+LPA
et [FPE1+LPA]+SPA ont donc les longueurs de cotigaes plus faibles. Ceci traduit des
pics plus larges, comparativement aux copolymextraits des alliages FPE1+[SPA+LPA] et
FPE1+SPA+LPA. Nous pouvons supposer que ces demniede copolyméres sont plus
homogenes de par leur mode de synthése que lef/e@pes extraits de [FPE1+SPAJ+LPA

et [FPE1+LPA]J+SPA qui pourraient correspondre ardélanges de deux copolymeéres.

1.C.IIl. Greffage des deux polyamides sur un autre polyéthehe
fonctionnalisé

Dans cette partie, nous étudions le greffage das< d®@A sur un autre polyéthylene
fonctionnalisé (FPE2), qui a une masse molaire magesn nombre plus grande. La longueur
de FPE2 entraine un nombre moyen plus grand d’aiteygdar chaine et donc la possibilité

de former des copolyméres plus greffés.

1.C.111.1. Morphologies des alliages

Comme le montre la Figure 1-24, les alliages avecFBE2 ont des morphologies trés
similaires en sortie d’extrudeuse. lls sont tousastructurés avec des tailles caractéristiques
inférieures a 100 nm. Les alliages FPE2+SPA+LPRRE2+[SPA+LPA] semblent avoir des
domaines de PA plus continus que les alliages [FREA]+SPA et [FPE2+SPA]+LPA.
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FPE2+SPA+LPA FPE2+[SPA+LPA]
Figure 1-24 : Images TEM des alliages a base det@&dde FPE2,
20wt% de LPA et 16wt% de SPA

1.C.111.2. Compositions des alliages

Le bilan de masse apres les deux extractions B&schontre une composition similaire pour
les quatre alliages avec 35wt% de FPE libre, 22d¢% A libre et 43wt % de copolymeére. La
teneur en PA et en PE dans les quatre copolymétés méme et respectivement : 34wt % et
66Wt%. Nos résultats de chromatographie d’exclusignique (GPC) des PA extraits nous
permettent de déduire la composition des chain®Adgreffés. Le protocole expérimental de
cette analyse est décrit dans I'annexe A.IV. PA0 greffons de PA, 95 sont des petites

chaines et 5 des longues chaines, quelque sodde diintroduction.

1.C.III.3. Caractérisations des copolyméres extraits

Nous avons observé en microscopie eélectroniqueansrmission les morphologies des
copolymeres greffés extraits de ces quatre allidgegure 1-25). La structure de chaque
copolymére est constituée de «cylindres » de Pgordénnés et entremélés avec des
domaines continus de FPE2 continus. Dans ces aogods, la distance entre deux domaines

de PA est tout a fait similaire a celles des cope@lses PA/FPE1, elle est d’environ 30 nm.
70



100 nm = 100 nm
FPE2+SPA+LPA FPE2+[SPA+LPA]

Figure 1-25 : Images TEM des copolymeéres extratsalliages
a base de 64wt% de FPE2, 20wt% de LPA et 16wt%de S

Les spectres de diffusion aux petits angles et eodélisation par I'équation de Teubner-
Strey confirment cette vision (Figure 1-26). Nouwsldisons et reportons dans le tableau, la
distance caractéristique d entre deux domainesAdet Ra longueur de corrélatidn de cette
structuration. La morphologie du copolymere extdatl’alliage [FPE2+SPA]+LPA semble
légérement plus petite, associée a une taille deng6comparable a celle déja observée avec
le FPEL.

71



Copolymere

. extraitpdgl’alliage d (nm) | & (nm)

E 60 - [FPE2+LPAJ+SPA| 41 11

S 40 - [FPE2+SPAJ+LPA| 36 13

D FPE2+[SPA+LPA]| 41 13

2 20 - FPE2+SPA+LPA| 40 14

=

0 Les données expérimentales et
modélisées sont respectivement représentées
0 0,02 0,04 par une ligne continue et par des symboles
q(A™)

Figure 1-26 : Spectres SAXS (I(q)) des copolymeéxasits des alliages avec 64 wt%
FPE2 et 36wt% de PA6 : [FPE2+LPA]+SPA (bleu); [FPE2PA]+LPA (vert);
FPE2+SPA+LPA (rouge); FPE2+[SPA+LPA] (violet)

1.C.111.4. Evolutions des alliages apres recuit

La Figure 1-27 présente les images TEM des alliagesits a 295°C sous vide pendant 24
heures.

200 mm

200 nm

2000 [alan)

FPE2+SPA+LPA | FPE2+[SPA+LPA]
Figure 1-27 : Images TEM des alliages recuits assts de la fusion du PA

-
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De la méme maniére que pour les alliages avec el HBs morphologies des alliages avec le
FPE2 évoluent fortement pendant le recuit en fohds.phases de FPE2 et de PA deviennent

parfaitement continues.

1.C.1V. Conclusion intermédiaire

L’extrusion réactive entre des chaines de PA qialyéthyléne multi-fonctionnalisé avec des
anhydrides maléiques permet de synthétiser indeisuchaines de copolymeres greffés FPE-g-
PA. Comme le greffage du SPA est beaucoup plusieapi efficace que celui du LPA, la
structure et la quantité des chaines de copolynfereges dépendent fortement de la taille
des chaines de PA a greffer. Si la phase de Pgoastituée d'un mélange bimodal de petites
et longues chaines de PA, l'ordre d’introductios tteis constituants du mélange (SPA, LPA

et FPE) peut modifier la nature des copolymerethgyises.

SO

Figure 1-28 : Représentations schématiques duageftiu PA sur le FPEL (bleu)
a l'interface des gouttelettes de PA dans le fondu
(a) Gouttelettes de SPA (vert) et de LPA (kakipsggs dans le fondu
(b) Gouttelettes de SPA (vert) et de LPA mixteki)kians le fondu

Dans les alliages a base de FPEL, le greffage dudiPFle rendement de la réaction de
greffage dépendent fortement de la stratégie diekdn employée.

Dans les alliages [FPE1+SPA+LPA] et [FPE1+SPA]+LPA greffage du LPA n’est pas
cinétiquement favorisé.

Dans l'alliage [FPE1+LPAJ+SPA, la premiere extrusientre le FPE1 et LPA conduit au
greffage du LPA sur les chaines FPEL. La quangtéapolymeres avec des greffons LPA
reste relativement faible. Lors de la seconde siirny dans le fondu de cet alliage, les
chaines de SPA et de LPA forment des goutteleéearées (Figure 1-28-a). Le greffage du
SPA a lieu a des interfaces ou le LPA n’est pasqme Cet alliage contiendrait donc deux
types de chaines de copolymeres : les unes sdféaega@vec du LPA, les autres sont greffées
avec du SPA.
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Dans l'alliage FPE1+[SPA+LPA], la premiere étapepié-mélange des deux types de PA
permet de mélanger a I'’échelle moléculaire les dgprs de chaines. Lors de la seconde
extrusion, la réaction interfaciale entre le FPEle® deux types de PA se fait sur les mémes
interfaces (Figure 1-28-b). Cette stratégie perdetfavoriser le greffage de copolymeéres

mixtes avec des greffons courts et longs de PA.

Pour les alliages de FPE2, le mode d’introductias aonstituants semble avoir peu
d’influence sur les copolymeres formeés et les molqies des alliages. Le nombre total de
sites réactifs maléisés du FPE2 et du FPE1 eséieamimais la masse molaire en nombre du
FPE2 est supérieure a celle du FPE1l. En conséguémceombre moyen par chaine
d’anhydride maléique du FPE2 est plus élevé qud del FPEL. Lorsqu’une chaine de FPE2
est greffée une fois, elle aura plus de sites iféaghcore disponibles a l'interface qu’une
chaine de FPEL. Nous pensons que le greffage df egtEsuffisamment rapide pour que les
différentes stratégies d'introduction des constitsa du mélange n’affectent pas

significativement la nature des copolymeéres formés.
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1.D. Optimisation des conditions d’extrusion

L’évolution de la morphologie des alliages est rejunable pendant un recuit de 24 heures
sous vide (pression réduite d’environibar) au dessus de la température de fusion du
polyamide 6. Nous nous sommes demandé si la résejmm des alliages était simplement
due a la transformation d’'une structure hors-éguglithermodynamique & une structure a
I'équilibre thermodynamique ou si des réactionsmiues avaient lieu et modifiaient la
composition des alliages. Dans la suite de cettéepd’étude portera sur un seul alliage,
composé de 64wt% de FPE2 et de 36wt% de mélangAf@eComprendre les mécanismes
de modification de cet alliage pendant le recuit dous permettre d’adapter et de déterminer
les conditions d’extrusion optimales pour obtemitte morphologie en sortie d’extrudeuse.

1.D.1. Caractérisation d’un alliage recuit

Nous avons d’abord évalué quelle était la duréeilfiim de recuit pour obtenir cette
structure ou le PA forme des domaines completenvamtinus. Nous avons ensuite
caractérisé séparément les produits initiaux aples recuits effectués dans les mémes
conditions que ceux des alliages. Enfin, nous acongparé la composition des alliages avant
et aprés recuit pour déterminer si le greffage &6 Bur le FPE se poursuivait pendant le
recuit. Nous avons pu émettre quelques hypothaseses mécanismes de réorganisation

ayant lieu pendant le recuit.

1.D.1.1. Influence du temps de recuit

Les observations en microscopie électronique sstn&@sion montrent que les domaines de
PA sont parfaitement continus aprés 24 heures @étr@-igure 1-29). La continuité du PA

est déja obtenue aprés 1h30 de recuit.

200 nm

20-0 :m 4
Figure 1-29 : Images TEM de l'alliage FPE2+[SPA+LP#AonN recuit (a),
recuit 1h30 (b) et 24h (c)
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La Figure 1-30 montre les spectres de diffusionrdgens X aux petits angles de l'alliage
non-recuit et des échantillons recuits pendant 188Gt 24h. L'intensité 1(q) est représentée
en fonction du vecteur d’onde g. La modélisatiorckaque courbe par le modele de Teubner-
Strey est encore mathématiquement possible et penaset de déterminer d &t Mais il est
clair sur la figure que les modélisations ne séatisées que sur un demi pic, la position du
maximum n’est donc déterminée qu’a partir des desrgu flanc droit, ce qui induit de
grosses incertitudes. Ceci est d’autant plus vair d’alliage non recuit, pour lequel la
distance caractéristique ne peut pas étre estire@ermtre montage SAXS. Nous remarquons
simplement que cette distance est supérieure a delll'organisation des alliages recuits.
Quelle que soit la durée du recuit, les distan@aatéristigues d semblent constantes et
voisines de 70 nm. Quand la durée du recuit augméniongueur de corrélatidndiminue
léegerement. La morphologie serait de moins en moorsélée a longue distance avec le

recuit, c’est-a-dire de plus en plus co-continue.

600

Alliage d (nm) | & (nm)

S 400 - Non recuit 91 22

=) recuit 1h30 68 20

Py recuit 5h 71 18

(%2] .

E 200 - recuit 24h 70 19

=
Les données expérimentales et

0 - : v modélisées sont respectivement représentées
0 0,01 0,02 003 004 par une ligne continue et par des symboles
qa(A™)

Figure 1-30 : Spectres SAXS de l'alliage 64-36 FABPA+LPA] extrudé (bleu foncé)
et recuit a 295°C pendant 1h30 (bleu clair) ; 5krfy et 24h (rouge)

1.D.1.2. Analyse des produits initiaux recuits

Commencons par étudier I'évolution du FPE2 et déggmides pendant le recuit.

1.D.l.2.a.Recuit du polyéthylene fonctionnalisé

L’évolution de la distribution massique du FPE2 gem un recuit de 24 heures est
caractérisée par chromatographie d’exclusion stérigelon le protocole expérimental décrit
dans lI'annexe A.V. En comparant les élugrammes BlE2Favant et aprés un recuit de 24
heures sur la Figure 1-31, nous remarquons queclgdtrne provoque pas d’évolution de la
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masse molaire en nombre ni de l'indice de polymdkité. L'analyse des spectres RMN

avant et apres recuit ne montre pas non plus diéeol dans la structure chimique des

polyéthylénes fonctionnalisés.
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Figure 1-31 :Distributions massiques dePE2 non recuit (noir continu)
et recuit 24h (gris pointillé) déterminée par GPC
1.D.1.2.b. Recuit des polyamides
Nous avons aussi caractérisé les recuits du SPA,P#I et du mélange de PA composé
initialement de 55wt% de LPA et de 45wt% de SPAurRthaque PA, trois composés ont été
compares en GPC: le produit initial séché, le m@noeluit recuit 1h30 et 24 heures. Pour la

RMN ’H, le PA est solubilisé dans un mélange de chlonoéodeutéré et d’anhydride
trifluoroacétique (50/50).
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Figure 1-32 :Distributions massiqueséterminées par GPGuLPA non recuit
(noir continu) recuits 1h30 (gris pointille) et @4oir pointille)
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Sur la Figure 1-32, la masse molaire en nombre Bl& Augmente avec la durée du recuit.
Elle est de 29 kg/mol, au bout de 24 heures. Lapavaison des deux spectres RV du
LPA avant et apres le recuit de 24 heures aideont@rendre cette évolution massique. (Les
spectres RMNH ne sont pas présentés ici). Avant recuit du LiPAy pas le méme nombre
d’'extrémités NH et COOH. Cette observation est assez anormalelacarature de la
polymérisation de la-caprolactame impose I'équilibre entre les deuxcfimms chimiques. La
réaction est peut-étre volontairement perturbédéegtés de terminaisons acides pourrait

provenir d'un limiteur de chaine (diacide, par epkn

Apres recuit du LPA, nous observons que les dec garactéristiques du Nidt des Chlen

a duNH, (3.7 et 3.5 ppm) deviennent négligeables. De pdusgpport des intensités des pics
caractéristiques des Gledna du COOH et en Chlena duNHCO (2.5 et 3.5 ppm) augmente.
Pendant le recuit, la polycondensation du LPA senddntinuer et les extrémités NH

minoritaires sont finalement toutes consommées.

1.5 15
S 1.0 - S 1.0 - #
g g N
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\\
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2 3 4 5 6 7 2 3 4 5 6 7
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Figure 1-33 :Distributions massiques dsPA (a) et du SPA+LPA (b)
non-recuits (noir continu) et recuits 1h30 (griamtdlé) et 24h (noir pointill€)
déterminées par GPC

Quelle que soit la durée du recuit, ni la masseam®len nombre, ni l'indice de
polymolécularité ni les extrémités M&H; du SPA n’évoluent pendant les recuits (Figure
1-33-a).

Pour le mélange des deux PA non-recuit, nous avitaieement une distribution massique
bimodale qui correspondait aux deux types de cBalneSPA et du LPA. Dés que le recuit

commence, la distribution massique du mélange drsx ®PA s’affine avec une masse
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moyenne en nombre de 11 kg/mol et un indice denpal§cularité qui tend vers 2 (Figure
1-33-b). D’apreés le spectre RMIMI, nous pouvons dire que des réactions chimiquies &s
chaines SPA et LPA ont lieu pendant les recuits. 1€actions entrainent la formation d’un

polyamide 6 de masse molaire intermédiaire au SRAawe LPA. (transamidation,

polycondensation...).

1.D.1.3. Analyse de l'alliage recuit et de son copolymeére

Méme si le mélange des deux PA est fortement néogdir le recuit, il n'est pas évident de
conclure sur I'évolution de la phase de PA dantd@e recuit. En effet, nous pouvons nous
demander si des réactions d’échange peuvent eesister entre les chaines de PA non-
greffés, et aussi entre les chaines libres de Pksegreffons de PA. Nous avons donc
effectué des extractions sélectives pour conndéreomposition de l'alliage recuit. Le

Tableau 1-7 présente le bilan massique de I'allragait 1h30.
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Figure 1-34 : (a) Elugrammes du PA extrait de iadje recuit (gris continu) et sa
modélisation (noir continu). En traits fins, lestlibutions du LPA (noir) et du mélange de
PA (gris) recuit sont pondérées par des coeffisel® 0,5,
pour construire la distribution modele
(b) Elugrammes du FPEZ2 : initial (noir continu),teaits de I'alliage non recuit (noir
pointillé continu) et recuit (gris continu)

Dans l'alliage recuit, la teneur en copolymere aegta de plus de 10% par rapport a l'alliage
extrudé. La quantité de FPE2 libre dans l'alliageuit diminue trés légerement. Sur la Figure
1-34-b, nous comparons I'élugramme des chainesslide FPE2 avant et aprés recuit. La
distribution des chaines non-greffées, aprés reesit Iégerement plus fine. En d'autres
termes, de nouvelles chaines de FPE2 sont grefiéadant le recuit mais en faibles

proportions.
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Composition Alliage avant recuit Alliage recuit3lh
wt% PA libre 24 14
wt% PE libre 37 33
wt% Copolymére 39 53
wt% PA/PE 32/68 42/58
dans le copolymeére
Nombre de greffons SPA/LPA 96/4 -

Tableau 1-7 : Compositions de l'alliage FPE2+[SPAR] non-recuit et recuit 1h30

Le résultat le plus remarquable est la chute dpitmtité de PA libre dans I'alliage recuit. I
n'est pas possible de modéliser I'élugramme du R&ag de l'alliage recuit par une

combinaison linéaire du SPA et du LPA. Cependamtfirae nous le montrons sur la Figure
1-34-a, cet élugramme correspond exactement artansopondérée des élugrammes du
mélange de PA recuit et du LPA recuit, avec dedficants de 0.5 et 0.5. Grace a ces

résultats, nous savons que le recuit provoque édfagre de nouvelles chaines de PA.
Cependant, conclure sur la taille des greffons mpauait trop délicat.

Intensité (u.a)
N
o

20
0
0 0,02l 0,04
q(A™)
Alliage d (nm) | € (nm)
non-recuit 41 13
Recuit 48 14

Figure 1-35 : Images TEM des copolymeéres extratsalliage non recuit (a) et de
I'alliage recuit (b) Spectres SAXS (ligne continde¥ deux copolymeres de I'alliage non
recuit (noir) et de l'alliage recuit (gris) avecdeourbes modélisées (symboles)

avec I'équation de Teubner-Strey (c)

Sur la Figure 1-35, nous comparons les morpholadgssdeux copolymeres extraits. Aprés le
recuit, le copolymére a des interfaces plus plaees,accord avec sa composition plus
symétrique (42/58). La taille caractéristigue @eringement PE/PA augmente apres le recuit.

80



Les spectres de diffusion aux petits angles cosfitmcette observation : la périodicité
calculée a partir du modele de Teubner-Strey autgrdsns le copolymére de I'échantillon

recuit, la longueur de corrélation n’évolue pasragmiere significative.

1.D.1.4. Mécanismes possibles

Pendant le recuit, la morphologie de l'alliage FP[SPA+LPA] se réorganise et tend vers
une morphologie plus stable thermodynamiquementmicaphologie évolue aussi car le
greffage de chaines de copolyméres continue. Paurai la phase de PA6 est aussi le siége
de réactions secondaires. La littérature montrelegieéactions de dégradation oxydative du
PA6 sont nombreuses et complexes. La dégradatigdatixe du PA6 commence par la
formation de radicaux peroxyde puis des réactiangt@ines provoquent des coupures de
chaines et la formation de nombreux composés saresd(azomethine, oligoeneimine...).
Comme nous n'avons pas vu de pics caractéristidaese type de composés en RN,
nous pensons que la phase de PAG6 recuite est pehéw par les effets de dégradation
oxydative du PA6. Des études sur les mélanges tieampaes de nature et de taille de
chaines différentes expliquent aussi que des odecti’échange ont souvent lieu entre les
différents polyamides et aboutissent a un polyamidgen en composition et en taille. Dans
notre cas, les évolutions observées sur le méldadeA6 et sur le LPA recuits d’'une part, et
sur le PA6 non-greffé extrait de l'alliage recuituatre part, nous laissent penser que des
réactions d’échange ont lieu pendant le recuit. Bestions de transamidation et de post-
condensation expliqueraient le changement de mdsséa phase de PA6. [Aerdts 96,
Bernstein 05, van Duin 98, Eersels 96a, Eersels@8hardon 98, Holland 00, Ji 05]

1.D.1l. Influence des conditions d’extrusion

Dans le chapitre 3, nous verrons que l'alliage FFERA+LPA] recuit a un module élastique

en tension et a haute température significativeraemdlioré. Nous pensons donc que cette
morphologie est optimale. Afin d’éviter I'étape decuit, nous souhaiterions obtenir cette
morphologie dés la sortie de I'extrudeuse. Il senddnc nécessaire d’optimiser le greffage
pendant I'extrusion réactive. Dans cette partieisndésirons préciser comment les conditions

d’extrusion (température et vitesse de cisaillemiefiuencent le greffage.

1.D.1I.1. Influence de la vitesse de rotation des vis

Nous avons réalisé I'extrusion réactive de I'akiagpmposé de 64wt% de FPE2 et 36wt% du

mélange des deux PA en faisant varier la vitesseot#ion des vis. Les alliages nhommés
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V60, V100 et V200 correspondent respectivementadliexges extrudés a 60, 100 et 200rpm,
et a 250°C.

1.D.Il.1.a. Compositions des alliages

Les chaines non-greffées de FPE et de PA6 ontxét#ites sélectivement des alliages V60,
V100 et V200. Le Tableau 1-8 présente les comprsitdéduites des bilans massiques des
deux extractions sélectives. La teneur et la tistion massique des chaines non-réagies de
FPEZ2 sont similaires dans les trois alliages. zanehe, la teneur en PA libre diminue quand
la vitesse de cisaillement augmente. Le taux diéagre des chaines de PA sur les chaines de
copolymeres augmente donc avec la vitesse deaotdés vis de I'extrudeuse. Dans l'alliage
le plus cisaillé, la teneur en copolyméres est d@nmlus grande et les chaines de
copolymeéres sont les plus greffées. En s’enrichissa polyamide, ce copolymére atteint une
composition quasi-symétrique (46/54). La méme teodatait observée pour le copolymére
extrait de I'alliage recuit (42/58). Ces composissont a comparer a celle de I'alliage initial
V60 (32/68).

Vitesse de Alliage Copolymere
Vx rotation des | %wtPA | %wtFPE Yowt 0 0
vis (rpm) Libre libre copolymere AWIPA | Y%oWtPE
V60 60 21 34 44 32 68
V100 100 17 31 52 38 62
V200 200 9 32 59 46 54

Tableau 1-8 : Compositions des alliages aprés ekimas sélectives

1.D.II.1.b. Morphologies des alliages et des copolymeres

Les morphologies des alliages sont présentéesaskiglire 1-36-a, celles des copolymeres
sont sur la Figure 1-36-b. Quand la vitesse detiootades vis augmente, les copolymeres
semblent adopter une structure de plus en pludliinee De plus, les copolyméres extraits de
V200 et de l'alliage recuit ont des morphologiesstproches et quasiment lamellaires.
Toutefois, la morphologie de I'alliage V200 eststdifférente de celle de I'alliage recuit. Le

cisaillement appliqué pendant I'extrusion sembleysber les morphologies des alliages.
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Fige 1-36 : Images TEM es alliages FPE2+[SPA+[RAtrudés a 60,100 et
200rpm (a) et des copolymeres extraits corresporstaBarre d’échelle =100 nm (b)

Plusieurs questions se posent pour comprendrelliéen des morphologies des alliages

extrudés a ces différentes vitesses.

- Est-ce que I'accord des viscosités est un paranmdportant pendant le greffage et dans la
structuration finale des alliages?

- Pourquoi forme-t-on une plus grande quantitéamlymeéres lorsque la vitesse d’extrusion

augmente ?

- Comment la vitesse des vis perturbe la morpheldgil’alliage finale ?

Nous allons tenter de répondre a ces questions.

1.D.1l.1.c. Rhéologies des constituants initiaux

Pendant une extrusion, un polymére fondu subit agulément complexe, composé d'une
composante de cisaillement et une composante dlongalle. Les vis exercent des forces de
cisaillement sur le polymere fondu tout en gardam vitesse de rotation constante. Etant
donné la forme du fourreau, la force totale exestéde polymere est verticale et dirigée vers
le bas sur le fourreau. Le polymére fondu subitcdaunssi un champ élongationnel. La Figure
1-37 montre le schéma de principe de la mesureaderte axiale. Un levier mobile, en

contact & une extrémité avec le bas du fourreamowgtlé a un capteur de pression a l'autre
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extrémité, permet de mesurer la force axiale qupEose aux forces de cisaillement imposées
par les vis. Cette force est de I'ordre de 10 kN.

3_ o J Axial forcs
,.% display in kN
2 |

5]

gn Control

- Unit

=28

=

Adjustable gap

<&—Load-cell: 10kN

Figure 1-37 : Schéma de principe de la mesure derlze axiale [Quaedflieg 05]

Pour déterminer au mieux les propriétés rhéologiqdes différents constituants de nos
alliages, nous avons choisi d’utiliser la mesureelte force en fonction de la température et
de la vitesse. En effet, des mesures rhéologigaes tés rhéomeétres que nous avons au
laboratoire (géométries classiques : plan-cbne,n-plan ou Couette) auraient été
difficilement extrapolables aux comportements rbgmues du polymére fondu dans
I'extrudeuse. Pour chaque polymére testé, la cotepeesentant I'évolution de cette force
axiale en fonction de la vitesse de rotation dessuit une loi de puissance. La loi d’Ostwald

([Ostwald 25]) permet de relier mathématiquemertiolatraintet au taux de cisaillemen?d%

A s dy" . :
grace ala formuler = K(d—}t/j avec K une constante et n un nombre sans dimer@igand

le fluide est rhéofluidifiant, n<1, quand le fluigst newtonien, n= 1 et quand le fluide est
rhéoépaississant, n>1.

n-1
La viscosité apparente est donnée par= dLy = K[?:I_Jt/j .

dt

Nous pouvons donc estimer la viscosité apparente adastituants de nos alliages, en
remplacant la contrainte par la force axiale mespa I'extrudeuse et en considérant que le

taux de remplissage dans I'extrudeuse et le voldméextrudeuse sont constants. Sur la
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Figure 1-38, nous comparons les viscosités appesald trois polyéthylénes fonctionnalisés,
FPELl, FPE2 et FPE3 a celles des polyamides, SPA,dtHe mélange [SPA+LPA]. Les

constantes K et n sont données dans le tableau.

25
520 1 Composé K N
Z 5 4 FPE1 6.8 0.73
0 FPE2 25 | 0.66
210 - FPE3 120| 0.48
2 LPA 42 | 0.67
S 5 4 SPA - -
L [LPA+SPA] | 0.29] 1
0 . .
0 50 100 150 200
vitesse (rpm)

Figure 1-38 : Viscosités apparentes déterminéesxgmision pour les polyéthylenes
(carrés vides) : FPE1 (rouge); FPE2 (rose) et FRBRuU) et pour les polyamides (triangles
pleins) : LPA (kaki) ; [LPA+SPA] (noir); SPA (vectair)

Les viscosités apparentes des FPE sont toujounsshigérieures aux viscosités apparentes du
SPA et du mélange des deux PA. Il n'est donc passsaire que les viscosités soient trés
proches pour que la réaction interfaciale se faBear l'alliage a base de FPE3 et de SPA,
I'écart de viscosités apparentes devient trop getneend le mélange des deux constituants
tres difficile. De méme, comme la viscosité apptreu LPA est supérieure a celles du FPE1
et du FPE2, I'étape de mélangeage est aussi gfiglel Il en résulte des alliages faiblement
greffés et macro-séparés, comme nous l'avons \paeagraphe 1.B.1ll. Par ailleurs, quand la
vitesse de rotation des vis augmente, I'écart d&=08ités apparentes entre le FPE et le PA
diminue, ce qui facilite le mélange (taux de rerel@ment de l'interface) et augmente la

quantité d’interface.

1.D.11.1.d. Evolution de la force pendant I'extrusion réactive

Les propriétés rhéologiques des constituants aélision réactive sont essentielles au début
de la réaction interfaciale. Pourtant, la réacticmmique entre les deux polymeres
incompatibles va modifier les propriétés rhéologmae l'alliage. Sur la Figure 1-39, nous
avons représenté 'évolution de la force pendaxtiusion réactive en fonction du temps. Le
temps nul correspond au moment ou les granulés AdetPde FPE sont complétement
introduits. Des que la réaction interfaciale comoeerentre le PA et le FPE, la force

augmente, et cela, d’autant plus que la vitesseiskillement est élevée. Les propriétés
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rhéologiques des alliages sont, en effet, fortenmeodlifiées par la présence de nouvelles
chaines de copolymeéres et par la structuratioratliede dans le fondu.

3000
2500
2000
1500
1000

500

ld L

-200 0 200 400

Force (N)

Temps (s)

Figure 1-39 : Alliages FPE2+[SPA+LPA] extrudés arpt (violet),
a 100rpm (orange) et a 200rpm (rose)

Le rendement de I'extrusion réactive dépend depétde meélangeage et de la cinétique de la
réaction. Un cisaillement fort entraine une disjpersapide des deux constituants. Il permet
donc aussi la formation d’'une plus grande quaxfrée interfaciale, ou la réaction entre les
deux polymeres incompatibles pourra avoir lieu. d@@antité de copolyméres greffés

augmente donc.

Nous retrouvons des conclusions équivalentes daligdrature. L'extrusion réactive de PS
terminé par une amine aliphatique terminale etlderiiné par un anhydride permet aussi de
conclure sur le taux de greffage plus grand poartaex de cisaillement plus forts. Le taux de
greffage maximal est aussi atteint plus rapideragat un cisaillement intense. [Macosko 05]
L’estimation du renouvellement de l'interface a rmérgue le cisaillement n’'est pas le seul
facteur pour expliguer l'augmentation du greffag@rr 97] En effet, méme dans des
conditions statiques de greffage, I'interface ed&ax polymeres incompatibles mutuellement
réactifs devient progressivement rugueuse et peamehouvelles chaines de copolyméres de
rester a I'interface. [Jiao 99b] Il existe doncaouplage avantageux pour la réaction, entre le
renouvellement de l'interface, di au cisaillemesitla génération de nouvelles interfaces,

grace a la formation de nouvelles chaines de copaiys.

Pendant I'extrusion réactive de l'alliage FPE+[SRRA], la vitesse de rotation des vis la
plus élevée permet bien de former la plus grandatifé de copolymeéres. Malheureusement,
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ce cisaillement fragmente la structure de I'allialgg morphologie en sortie d’extrudeuse est

donc complétement hors-équilibre.

1.D.11.2. Influence de la température d’extrusion

Nous avons aussi étudié l'influence de la tempéeatliextrusion sur le greffage et la
morphologie de I'alliage, en conservant une vitelseotation des vis constante et de 60 rpm.
Les alliages T250, T260, T270, T280 et T295 cowadpnt respectivement aux alliages
extrudés a 250, 260, 270, 280 et 295°C.

1.D.Il.2.a. Morphologies des alliages

Les morphologies des alliages T260, T270, T280285Tsont présentées sur la Figure 1-40.
L’alliage T250 a déja été présenté dans le paragrgpécédent. Les alliages T250, T260,
T270 et T280 adoptent tous des morphologies nanotatées. La distance inter-domaine de
PA/PE est assez similaire. Pour chaque alliage,\elfie de 40 a 130 nm. Nous constatons
aussi que la continuité de la phase PA augmente laveempérature. Cependant, une trop
grande élévation de la température n’'est pas lgrefau greffage. L'alliage T295 a une

morphologie grossiére et cassée ou le FPE sempldsgxd’'une structure beaucoup plus fine.
La distance inter-domaine PA/PE dans la nanostreicsat d’environ 40 nm. Les domaines

nanostructurés ont une surface moyenne de 460 nm

1.D.I1.2.b. Compositions des alliages

Les extrusions sélectives et I'observation deracstire des copolymeéres vont nous permettre
de déterminer l'influence de la température d'esitva sur la quantité de copolymeres
formée. Nous comparons donc les compositions ealymgres et en chaines libres des trois
alliages extrudés a 250°C, 270°C et 295°C, damsalideau 1-9.

Température Alliage Copolymere
TX d’exc'frusion %\_/vtPA %vthPE Yowt | oewtPA | %wtEPE
O Libre Libre copolymere
T250 250 21 34 44 32 68
T270 270 21 35 44 34 66
T295 295 21 41 38 41 59
Recuit 14 33 53 42 58

Tableau 1-9 : Compositions des alliages aprées ekimas sélectives
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T260 _ T270

T280 ' T295
Figure 1-40 : Images TEM des alliages FPE2+[SPA+[PA
extrudés a 260, 270, 280 et 295°C

Les alliages extrudés a 250°C et 270°C contieniaemé&me teneur en copolymeéres (44wt%)
et chaines non-réagies de PA et de PE. Les diffésemorphologiques observées dans ces
deux alliages ne proviennent pas de leur compositiais certainement de l'influence du
cisaillement sur les morphologies finales. Il eautte une morphologie ou les domaines de

PA semblent plus continus a 270°C.

Par ailleurs, la teneur en copolymeres de I'allieggudé a 295°C est plus faible et égale a de
38wt%. A cette température élevée, le greffage Al toutes les chaines de FPE2 semble
plus difficile. A l'aide des observations microsagyes et des deux extractions sélectives,
nous pouvons dire qu’il existe deux populationd-&&2 dans l'alliage. Il existe des chaines
de FPE trés greffées, alors que d’'autres n’ontr@agi pendant I'extrusion réactive et sont
complétement expulsées de la structure du copobintéme interprétation possible est qu'a
295°C, une premiere étape de greffage conduit afane différence de viscosité entre les
chaines greffées de copolymeres et les chaineséagies de FPE2. Les chaines libres de

FPE2 sont alors expulsées des domaines déja gre&éageffage est alors fortement ralenti.
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Il ne se produit plus sur de nouvelles chaines BE2Fmais se poursuit sur les chaines de

copolymeres déja existantes. Il en résulte desxebale copolyméres tres riches en PA.

La Figure 1-41 présente les structures des copoggnextraits, observées au TEM. Les
copolymeres extraits des alliages T250 et T270 partbt cylindriques alors que celui de
l'alliage T295 semble avoir une interface plus plat une proportion en PA importante, en

accord avec sa composition dans le Tableau 1-9.

T20 T295
Figure 1-41 : Images TEM des copolymeéres extratsalliages FPE2+[SPA+LPA]
extrudés a 270 et 295°C
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1.E. Conclusion du chapitre 1

Le but de I'étude présentée dans le chapitre 1 dtabtenir des alliages nanostructurés
cocontinus a base de polyéthylene fonctionnalig®EjFet de longues chaines de polyamide.
Le greffage et l'incorporation des longues chaidesPA dans ces alliages a pour but
d’introduire des enchevétrements et des molécidas entre les cristallites de PA.

L’extrusion réactive d’'un polyéthylene fonctionrsdli avec un polyamide de faible masse
(SPA) (2.5 kg/mol) permet de synthétiser une graqdantité de copolymeres dans les
alliages. Les chaines non-réagies de FPE et de é&flegt la nanostructuration des
copolymeres. Il en résulte des alliages nanostréstet co-continus. L'alliage a base de FPE1
et de SPA contient une quantité de copolyméresfplboke que celle de I'alliage synthétisé a
partir du FPE2 et du SPA Ce second alliage contlestchaines de copolymeres que nous
qualifierons d’'« hyper-greffés ». Cet alliage centiaussi peu ou pas de SPA libre. A teneur
équivalente en anhydride maléique et en terminais@actives sur le PA, le greffage est donc

amelioré quand la fonctionnalité des chaines dggtioylene augmente.

Le remplacement de ce petit polyamide par un paoigarde plus grande masse (15 kg/mol) a
un effet catastrophique sur le rendement de greff&pulement quelques pourcents de
copolymeres sont formes, l'alliage est une disparsubmicronique de polyamide dans une

matrice de polyéthyléne.

Il est possible de conserver la nanostructurates alliages a base de petites chaines de PA
en mélangeant deux polyamides, un de faible m&sSe§/mol) et un de plus grande masse
(15 kg/mol), dans le méme alliage. Les petites r@®miréagissent rapidement pour former
beaucoup de copolyméres, garantissant ainsi la stacturation. Le gonflement du
copolymeére par les chaines non-greffées de PAnestre possible, et cela méme si la masse

molaire des longues chaines de PA est plus graneleaile de la majorité des greffons.

L’'ordre d'introduction des constituants du mélareg optimisé pour garantir un taux de
greffage maximal et pour mieux controler la struetdu copolymere. Un cisaillement plus
important favorise le greffage mais conduit a ur@phologie de l'alliage plus désordonnée
en sortie d’extrudeuse, voire complétement fragéwnta température d’extrusion n’a pas
d’effet significatif sur le greffage jusqu’a unertane limite (295°C). Au dela, une expulsion

et une macroséparation du polyéthyléne fonctios@aont observées.
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Un recuit au dessus de la fusion du PA permetaliatte une morphologie plus proche de
I'équilibre thermodynamique. Quelque soit le FPHisd, les morphologies des alliages a
deux polyamides évoluent fortement pendant le teemifondu. La phase de PA devient
parfaitement continue. Un recuit d’'une heure et idesnffit pour obtenir ces morphologies
plus stables. Pendant le recuit, de nouvelles eBale PA sont greffées et les chaines de PA

libres réagissent entre elles pour former un polglarde masse moyenne.
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Chapitre 2 : Cristallisation

Ce chapitre est consacré a l'étude des propriététalines du polyamide 6 et du

polyéthyléne dans les alliages synthétisés dacisdpitre 1.

Le début du chapitre décrit les principales car&tiques des deux homopolyméres semi-
cristallins. Nous présentons aussi quelques rdsulla la littérature sur linfluence du

confinement des blocs cristallins de copolymeredasaristallisation.

Nous présentons ensuite un projet d’article surplempriétés cristallines dans un alliage
nanostructuré a base du polyéthylene fonctionn&li&el et des petites chaines de polyamide
(SPA). L'orientation des greffons de polyamide pgoport aux interfaces de la nanostructure

des copolymeres greffés a été étudiée.

Apres avoir rapidement étudié la cristallisatiomglées mélanges des deux polyamides, nous
nous intéressons, dans les quatrieme et cinquieriep de ce chapitre, aux propriétés de
cristallisation des alliages a base de ce mélamg®dal de polyamides. Nous montrons
comment l'ordre d’introduction des produits dangxtrudeuse modifie les propriétés
cristallines des deux phases de PA et de FPE. neuteet la composition de la phase de
polyamide influencent la morphologie des alliagemais aussi les propriétés cristallines des

deux semi-cristallins.
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2.A. Etude bibliographique

Dans cette partie, nous présentons d’abord comnheemolyamide 6 et le polyéthyléne
cristallisent puis nous abordons quelques caratiguies de la cristallisation confinée dans

les copolymeres.

2.A.l. Cristallisation des homopolymeres semi-cristallins

Nous décrivons d’abord I'organisation générale gdel/méeres semi-cristallins, puis plus

particulierement celles du polyamide 6 et du pdiyi€ne purs.

2.A.1.1. Généralités sur les homopolymeéres semi-cristallins

Un polymére semi-cristallin est toujours organisédifférentes échelles. Grace a des
interactions de type Van der Waals ou liaisons bgéne, les chaines sont localement
capables de se replier et de s’orienter parallairies unes par rapport aux autres. Les
segments de chaines ainsi organisés forment ungameent tridimensionnel cristallin dont
les paramétres de maille varient entre 0.2 et 3Aumiveau supérieur de la structure (5 a 200
nm), I'organisation est constituée d’empilementslalaelles cristallines séparées par des
couches amorphes. La phase amorphe est constiugeuts de chaines, des chaines liens et
de segments de chaines enchevétrées ou non-enélesvél’ordre dans les couches
amorphes est a tres faible distance, contrairegeptui des lamelles cristallines. L’ensemble
des lamelles cristallines et amorphes est tenu Ipar molécules liens et par les
enchevétrements a travers la phase amorphe. L'éhsemes cristallites peut former des

paquets ou méme une superstructure : les sphérfi@ 100 microns). [Haudin 95]

La cinétique de cristallisation isotherme d’'un hqolgmeére peut étre décrite par I'équation
d’Avrami : 1. =exp(-Kt'). xc est la fraction volumique cristalline (0 a 1), st Eexposant
d’Avrami et K est une constante de vitesse. L'eqpbsl’Avrami n peut étre décomposé en
deux termes (n=Any). Le premier terme yindique le type de nucléation et varie de 0 a 1,
selon que la nucléation est instantanée ou sparadiGénéralement, la nucléation d’'un
polymére semi-cristallin est sporadique (ou héténe) et a lieu sur des hétérogénéités qui
sont déja présentes dans le fondu (impuretéssrdsteatalyseurs...). La nucléation devient
instantanée ou homogene quand la chaine doit gaigpdur former un nucléus. Comme cela
nécessite de passer une haute barriere énergéignecléation homogene a toujours lieu a
une température beaucoup plus basse que la noddattérogéne, mais au dessus de la

température de transition vitreuse du polymereséeond terme ydécrit la dimension de
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croissance, de 1 a 3, selon que la croissance ri#aug a lieu dans une, deux ou trois
dimensions. Quand I'exposant d’Avrami est infériaut, la cristallisation est completement
contrdlée par la nucléation. [Muller 05]

2.A.1.2. Polyamide 6

Dans le polyamide 6, des liaisons hydrogene sedntrantre les groupements amide et les
groupements carbonyle. Ces liaisons peuvent seefodans la phase amorphe et entre les
chaines cristallisées. [Kohan 95] Cela induit umganisation cristalline en feuillets. La
structure cristalline qui s’établit assure le pligsliaisons hydrogene possibles. La distribution
des liaisons hydrogéne inter-chaines dans I'esphait principalement deux phases
cristallines stables, appeléesty (Figure 2-). Ces deux structures cristallographiques sont
caractérisables par diffraction des rayons X aands angles (WAXS sur la Figure 2-2), par
calorimétrie différentielle a balayage (DSC) [MdiueRodriguez 04], par RMN ou par
spectroscopie infrarouge a transformée de FoUfiBIR). [Penel-Pierron 01]
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Figure 2-1 : Conformations théoriques possibles adesines de polyamide 6

(@) conformation anti-paralléle (phas® (b) conformation paralléle (phagg
[Kohan 95]

Les chaines de la phaseadoptent une conformation anti-paralléle, la pluable
thermodynamiquement. La phasest monoclinique avec les parameétres de mailieasts :

a = 9.56A ; b = 17.24A (axe des chaines) ; ¢ =A&.6lun angled = 67°. Les chaines sont
completement dépliées en zigzag et forment desspl@nmolécules liees par des liaisons

hydrogene (plans (001)). La phasee caractérise en diffraction des rayons X pax daies
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intenses 4.49 A et 3.79 A, correspondant respentwe aux plans (200) et (002)+(202).
Cette phase est obtenue a partir du fondu parfrmdissement lent ou par une cristallisation

isotherme a une température supérieure a 190°C.
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Figure 2-2 : Spectres de diffraction des rayonsupdlyamide 6
(@) phasex et (b) phasg/[Kohan 95]

Pour former le maximum de liaisons hydrogéne damshbsey, les chaines en conformation
parallele sont obligées de se vriller de 30° aeaivdes groupements amide par rapport a
I'axe de la chaine. Dans cette phase, les liaibgdsogéne ne sont plus coplanaires mais sont
de part et d’autre des plans formés par les chajadsnées. La phaseest monoclinique
mais elle est souvent appelée pseudo-hexagonale. eElpour paramétres de malille :
a=9.33 A; b =16.88 A (axe des chaines) ; c 8 A2tp = 121°. En diffraction des rayons
X, cette phase se caractérise par un pic prinéipal3 A, correspondant au plan (001), et un
épaulement (200)+(201). La phagest formée a partir d’'une cristallisation isothertnune

température inférieure a 130 °C ou par un refreghsent rapide a partir du fondu.

Ces deux phases different en DSC par leur tempgérat fusion, 215°C pour la phaget
220°C pour la phase. [Fornes 03] L’écart est assez faible et les geesusion du polyamide
sont, en général, complexes (épaulement, dédoubteniiedellin-Rodriguez 04] La Figure
2-3 présente deux thermogrammes de DSC moduléenoue avons réalisés au premier
chauffage sur deux échantillons de PA6, en phasty. Nous mettons bien en évidence que
le pic de fusion est complexe. Dés 150°C, un phémende fusion-cristallisation se produit
pendant la rampe de température, pour les dewegpliiesPA. La partie basse température du
pic de fusion dépend fortement de I'histoire thejmei du matériau. Les variations de cette
partie du thermogramme sont interprétées dandtéadiure de différentes maniéres. Elles
peuvent étre attribuées a des phénomeénes de adlizddion et de fusion, a la présence de

différentes phases cristallines (pour le PA6 : peasety ou méme une phase polymorphique
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B), a la fusion de cristaux secondaires, ou encangeadistribution large de taille de cristaux.
Le taux de cristallinité mesuré au chauffage du R&8t donc pas forcément représentatif de
la cristallinité réellement présente a températarebiante. Nous préférerons toujours
déterminer le taux de cristallinité du PA en fatsi@nrapport de I'enthalpie de cristallisation
au refroidissement sur I'enthalpie de référencenddolyamide 6 100% cristallin (241J/9).
[Fornes 03].
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Figure 2-3 : Thermogrammes du PA6 mesurés en DS{Tilé®
(a) phaser et (b) phasg/
(chauffage a 2°C/min avec une température modwé®@1° toutes les 40 secondes)
Flux de chaleur total (noir) ; « reverse » (grisfm®) et « non-reverse » (gris clair)
Signal exothermique vers le bas

2.A.1.3. Polyéthylene

Comme le montre la Figure 2-4, les chaines de flofiEne s'organisent en zigzag planaire
dans une maille cristalline orthorhombique. Lesapattres de maille sont: a = 7.42 A ;
b=495A;c=255A (axe de la chainejet = y= 90°. Le spectre caractéristique du
HDPE (polyéthylene haute densité) obtenu par difiba des rayons X présente deux
réflexions principales & 4.15 A et 3.76 A, asscigex plans (110) et (200).

Nos polyéthylenes fonctionnalisés adoptent la m@mase cristalline que le polyéthylene

haute densité (HDPE) mais leur niveau d’organisasiarréte aux paquets de lamelles. Nous

n'observons pas de sphérolites, ils sont beaucaipsneristallins. [Bunn 39]
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Figure 2-4 : (a) Schéma de la structure orthorhoguigi du polyéthylene [Lin 4

(b) Spectre de diffraction des rayons X d’'un pdlykne haute densité [Butler 95]
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2.A.ll. Cristallisation confinée dans les copolymeres

Dans un copolymere, la cristallisation d’'un blomseristallin differe de la cristallisation de
son homopolymere équivalent. Nous présentons e ale complexité, le cas des diblocs a
un seul bloc semi-cristallin, puis avec les dewcblsemi-cristallins, et enfin le cas particulier

des copolymeres greffés en peigne.

2.A.l11.1. Diblocs a un bloc semi-cristallin

La morphologie d’'un copolymere dibloc avec un bgmmi-cristallin et un bloc amorphe
résulte de la compétition entre la cristallisatieh la force de ségrégation, due a
'incompatibilité des deux blocs du copolymere. filay 99] [Loo 04] [Muller 05]
L’incompatibilité¢ des deux blocs imposera une nsémaration de phase, comme nous
'avons vu précédemment, alors que la cristallisatiavorisera une structure alternée de
couches amorphes et de lamelles cristallines, condares les homopolyméres semi-
cristallins. De plus, I'existence et |'orientatidies repliements de chaines cristallines dans les
copolymeres a bloc semi-cristallin dépendent adssprocessus qui impose la structure au
copolymere. Finalement, trois températures sonergietles pour déterminer quelle force
contrélera la structure du copolymere avec un Bemi-cristallin : la température ordre-
désordre (&pt) du copolymere, la température de cristallisatiarbloc semi-cristallin (d) et

la température de la transition vitreuse du bloorgime (T).

Pour un copolymére désordonné pendant la crigttis du bloc semi-cristallin
(Too1<Tc>Tg), le bloc semi-cristallin impose une structure ddlaire avec parfois une
superstructure sphérolitique. [Rangarajan 93] [R3&n[Rangarajan 95a] Comme [|'énergie

de cristallisation (~ 100 J/g) est significative@tus grande que I'énergie associée a la
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microséparation de phase (~ 1 J/g), il semble queriktallisation domine toujours sur la
structure des copolymeéres a bloc semi-cristallioo[04] La cristallisation du bloc cristallin
et la formation de la structure lamellaire suivdas cinétiques identiques. Le bloc cristallin
cristallise avec un exposant n entre 3 et 4 da&gmétion d’Avrami, avec le méme processus
de nucléation et de croissance sphérolitique dumribpolymére correspondant. Des lamelles
cristallines se forment, en excluant dans la coaherphe les boucles et les défauts du bloc
cristallin ainsi que le second bloc amorphe. Aitade la cristallisation, le bloc amorphe se
réarrange pour adopter une conformation moins egtightrainant une diminution de la
période lamellaire. Quand la température atteintefapérature ordre-désordreofk), une

microséparation de phase a lieu dans la phase d¥®o

Si le copolymére est faiblement ségrégé, la matific de [I'auto-organisation du
copolymere dépend du bloc amorphe. [Loo 04] Side Bmorphe est caoutchoutique pendant
la cristallisation du bloc semi-cristallin §d>Tc>Tg), la structuration du copolymeére est
perturbée et évolue généralement vers une phassdldée [Nojima 92] Le repliement des
chaines pendant la cristallisation détruit la nmstmacture du fondu de ces copolymeéres. Les
cristallites se développent aussi par nucléatiopreissance avec un exposant de 3 dans
I'équation d’Avrami. [Ryan 95] [Quiram 97] De plulg vitesse de refroidissement du bloc
semi-cristallin dans ces copolyméres faiblementrégfss a une grande influence sur la
structure obtenue apres cristallisation. Une wuteds refroidissement lente favorise les
réorganisations pour atteindre la structure d’déopalthermodynamique : la phase lamellaire.
D’un autre c6té, une vitesse de refroidissemendeapiégera la structure métastable, celle

imposée par la force de ségrégation. [Rangarajah 95

Pour les copolymeres homogenes (E-b-EP (poly (@teyb-éthyléne-alt-propylene)), E-b-
EE(poly (éthylene-b-éthyle éthylene)) ou faiblemeégrégés (E-b-hhP(poly (éthyléne-b-
(propylene téte a téte), E-b-EE (poly (éthylendfhde éthylene)), CL-b-B (poly &f

caprolactone-b-butadiéne))) a bloc amorphe mouw;Hagnes du bloc cristallin ont tendance a
se replier perpendiculairement a linterphase dpobgnére a blocs (Figure 2-5-a). Le
nombre de repliements de la chaine semi-cristatlgygend de la vitesse de cristallisation et
de la compétition entre le repliement du bloc senstallin (favorable énergétiquement) et

I'étirement du bloc amorphe (défavorable énergétigent). [Mai 97] [Ryan 97]

Enfin, si le bloc amorphe est vitreux pendant lsstalisation du bloc semi-cristallin

(Toor>Tc<Tg), la cristallisation du bloc semi-cristallin resteconfinée dans les domaines
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induits par la microséparation de phase. [Hamlgy[Q6iram 98] De la méme maniére, le
bloc semi-cristallin des copolymeéres fortement 6§6s (bpr>Tc) cristallisera dans les
microdomaines, quelque soit I'état du bloc amorpgba&ns ces deux cas, la structuration du
copolymere est contrélée par la force de ségréuates deux blocs et est peu modifiée par la
cristallisation. [Loo 02] [Loo 00a] [Loo 01] [LooOb]

De plus, pour les copolyméres fortement ségrégéfaiblement ségrégés a bloc amorphe
vitreux, la direction ou le cristal croit le pluspidement fixe I'orientation des repliements des
chaines du bloc semi-cristallin. [Loo 04] [LorerX®] Pour les copolymeéres cylindriques,
cette direction est paralléle a I'axe des cylindfggure 2-5-b). [Quiram 98] [Huang 01] Pour
une morphologie lamellaire, 'axe des chaines eliraction de croissance cristalline la plus

rapide, sont dans le plan des lamelles (Figurec2-fDouzinas 92]

LS
":,b !‘e‘:«,’

Figure 2-5 : Représentations schématiques de Iaton des cristaux dans la structure
d’un dibloc avec un bloc semi-cristallin et un bEnmorphe
(a) Cristallisation a partir du fondu homogéne aiblement ségrége :
Repliement cristallin perpendiculaire a I'interpleadu copolymére lamellaire
(b) Cristallisation confinée dans la structure eyrique d’un copolymere a bloc vitreux ou
fortement ségrégeé : repliement cristallin parall@é&axe du cylindre

(c) Cristallisation confinée dans la structure ldtage d’'un copolymere a bloc vitreux ou

fortement ségrégeé : repliement cristallin parall@l€interphase du copolymere lamellaire

La température de cristallisation du bloc semitaliim chute avec la diminution de la
connectivité des microdomaines. [Loo 01] Le retardla cristallisation par rapport au
polymére pur en masse augmente progressivemenmg dgscopolymeéres sont gyroides, puis
lamellaires, puis cylindriques et enfin sphériquescinétique de cristallisation du bloc semi-
cristallin dépend aussi du degré de confinementrduial imposé par la microséparation de

phase. Dans le cas de spheres ou de cylindresdaqae est du premier ordre, contrélée

111



essentiellement par la vitesse de nucléation homedeour les copolymeres lamellaires, la
cinétique de cristallisation dépend de la tempéeatle cristallisation et de I'isolement des
lamelles. La cinétique de cristallisation devieigin®ide pour une structure gyroide, grace

I'interconnectivité des domaines.

2.A.11.2. Diblocs a deux blocs semi-cristallins

Il est évident que l'introduction d'un second blogstallin dans les copolyméres a blocs
complique la formation de la structure d’'un copodym [Muller 07] Pour les copolyméres en
fondu homogene ou faiblement ségrégeés, les phéresmeéa cristallisation imposent une
structure lamellaire aux copolymeres. Différentstémes ont été étudiés : PLLA-b-PCL
(poly (acide polylactique-lB-caprolactone), PEO-b-PCL (poly (éthyléne glycd-b-
caprolactone), PPDX-b-PCL (poly (p-dioxanoneg-baprolactone), PEO-b-PLLA, PE-b-
PCL. Les cristallisations des deux blocs peuvemiraheu simultanément ou l'une apres
l'autre. Elles sont généralement retardées par orappux cristallisations de leurs
homopolymeres respectifs. Chaque cristallisatioluiindes réarrangements de la structure du
copolymere qui affectent la structure finale duagmere. Le bloc semi-cristallin majoritaire
et/ou celui qui a la température de cristallisateoplus faible influence le plus cette structure.
Généralement, une superstructure est aussi oleseveéc soit des sphérolites doubles
concentrigues, soit des sphérolites avec les lamelistallines des deux blocs semi-cristallins
intercalées. Il existe peu d’études sur les copehg®m a deux blocs cristallins fortement
ségrégeés. Les deux blocs cristallins ont alorstelepératures de cristallisation trés proches.
[Nojima 09]

2.A.11.3. Copolymeéres en peigne

Pour les copolymeres en peigne, la chaine sentalting peut constituer soit le squelette,
soit les greffons. La structure de ces copolymestsontrolée par les mémes parametres que
les copolyméres a blocs ddr, Tc et Tg). La partie cristalline, squelette ou greffons,
rigidifiera la partie non-cristalline des copolyragren peigne. Un squelette amorphe vitreux,
et donc rigide, impose des restrictions d’empilempaur les greffons cristallins. Les
repliements de chaine des greffons cristallins sdomc plus compliqués a former.
[Mihaylova 01] [Inomata 05] [Inomata 07] [Xu 03] f6 94] [Yuan 07]

2.A.lll. Cristallisation fractionnée

Nous avons vu gu’un polymere pouvait cristalliserrdaniére confinée dans des domaines
isolés : dans des microdomaines sphériques oudcigires de copolymeres ou encore dans
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des gouttelettes dans des mélanges de polyméressdibles. Dans ces deux cas, la
cristallisation peut se faire en plusieurs étagesles températures de cristallisation plus
basses que celle du polymere pur en masse. Lallcsation est dite « fractionnée ».
[Muller 02] [Tol 05a] Ces difféerentes températuresrrespondent a des domaines sans
hétérogénéité active pour la nucléation ou des d@mraaqui contiennent des hétérogénéités
plus ou moins efficaces pour initier la nucléati®i.le nombre de domaines par unité de
volume est supérieur a la densité volumique deénwdtifs, il est possible de trouver des
domaines dont la cristallisation est dominée par nuncléation homogene. Le polymere peut
parfois cristalliser a linterface entre la phasgstallisable et une phase non-cristalline
vitreuse. [Tol 05a] [Tol 05c] [Tol 05b] [Tol 05d] Mler a développé une technique en DSC
pour isoler ces différents domaines et étudier régpant leur cinétique de cristallisation a
I'aide de I'équation d’Avrami. [Muller 05] [Castdl 08] [Lorenzo 06] [Lorenzo 07]

Peu darticles existent sur l'influence des chaidésmopolymeres semi-cristallins sur la
cristallisation des copolyméres a blocs semi-dlista Rangarajan montre qu'il est possible
de mélanger, sans aucune macroséparation de pimadigloc poly (éthylene-b-éthylene-alt-
propylene) avec un polyéthyléne trois fois plusngraue le bloc cristallin correspondant.
L’homopolymere et le bloc cristallins semblent ¢stalliser. [Rangarajan 97] Le mélange
d’'un tribloc homogéne dans le fondu, PS-b-PEO-b{f8y (styréne-b-éthylene glycol-b-
styréne), avec des chaines de PEO de différentesesianolaires, présente une cristallisation
fractionnée. En fonction de la proportion de PE®@outuit et du régime de gonflement, il
existe une compétition entre l'augmentation de déiet des domaines et I'étirement du
copolymeére. En brosses humides, I'étirement de$nebade copolymeéeres domine et est
défavorable a la cristallisation. Les températulescristallisation sont tres retardées par
rapport a celle de 'homopolymere pur. En brossehas, les températures de cristallisation

augmentent avec la taille des domaines. [Gao 079 [29]]
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2.B. Cristallisation des alliages a base de PA de petiteasse (SPA)

Résumé des résultats principaux du projet d’arficle

Cet article se concentre sur les propriétés diirstal d'un alliage nanostructuré a base de
80wt% de FPE1l et 20wt% de polyamide de petite m&3&. Synthétisé par extrusion
réactive, cet alliage a une morphologie nanostraetet co-continue. (Figure 2-17) L’étude
commence par la caractérisation complete des deaxopolymeéres semi-cristallins purs
(Figure 2-6 a Figure 2-12). Le FPEL cristallisepdrase orthorhombique comme le HDPE
(Figure 2-6). La nature chimigue du FPE1 entraine diminution et un élargissement des
pics de fusion et de cristallisation du polymére papport a un polyéthylene classique
(respectivement a 84 et 64°C sur la Figure 2-7@ iBbdifie aussi 'organisation cristalline de
ce polyéthyléne, permettant seulement la formal®paquets de lamelles cristallines (Figure

2-8) au lieu d’une organisation a trois dimensiensphérolites.

Le copolymere formé pendant I'extrusion réactive ésdié aprés I'extraction des chaines
non-greffées de l'alliage. Comme ce copolymere eigne possede un squelette semi-
cristallin, de FPEL, et des greffons semi-cristallide PA®G, il est intéressant d’étudier les
propriétés de structuration et de cristallisatiencd copolymére. Le spectre de rayons X aux
grands angles (WAXS) et les thermogrammes obteau®$C du copolymére extrait de cet
alliage montrent que les deux phases de SPA ePé&4 Eristallisent (Figure 2-13 et Figure
2-14) dans une morphologie nanométrigue composéeayéindres désordonnés » de PA et
de FPEL1 (Figure 2-15). L'interface entre les debages est nette. (Figure 2-16) De plus, le
squelette du copolymere cristallise dans la ménaseleristalline et a la méme température
de cristallisation que le FPEL pur. Les greffonsSiRA cristallisent préférentiellement en
phasea et de maniéere tres retardée (Figure 2-21). Le ldgeaentre la température de
cristallisation de 'homopolymeére pur de SPA etleeles greffons de SPA est de 70°C. Le
retard a la cristallisation pour le SPA est di eang confinement des greffons de PA dans la

structure du copolymere.

L’alliage présente une tenue mécanique de quelmégmpascals (MPa) a 150°C, entre la
fusion de la phase majoritaire et la fusion deHage minoritaire (Figure 2-18). Cette tenue
mécanique est due a la cristallisation des deux-sestallins dans l'alliage et cela malgré le

confinement des deux phases. (Figure 2-19) Powrebsla phase cristalline du PA6 dans

les alliages par diffraction des rayons X aux peditaux grands angles, nous avons réalisé un
114



recuit en dessous du pic de fusion du SPA. En angmela cristallinité de ce polymere,
nous avons mis en évidence des lamelles cristallitee SPA dans l'alliage (Figure 2-20).
Elles semblent s’organiser préférentiellement padpilairement a linterface. Les chaines
cristallines de SPA seraient donc préférentiellenpamalléles a I'interface FPE/PA (Figure
2-21).
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Article 2: Crystallization of Polyethylene and Polyamide 6 in a Co-
Continuous Nanostructured Blend

Projet d’article 2

Segregation of components and crystallization inckl copolymers conspire to vyield
fascinating morphologies and chains’ organizatidlie. investigate crystallization and chain
organization of blends and graft copolymers thatakkably form co-continuous mesophases
and in which both components are able to crystllithe systems are obtained by reactive
mixing of functionalized polyethylene (FPE) and yaohide 6 (PA6). The extracted graft
copolymers form co-continuous morphology with bdkie majority phase FPE and the
minority PAG6 crystallizing. PA6 crystallizes in latae with thickness of about 7 nm and
chains perpendicular to PA6/FPE interfaces. In dderthe unreacted FPE and PA6 chains
swell the graft copolymer and all components ctiiseawithin co-continuous nanostructure.
The PA6 domains are thicker (12 nm) than in theftgcapolymer. Indeed differential
scanning calorimetry (DSC) experiments suggest lsameous crystallization of PA6 grafts
and free PA6 chains. In blends, FPE crystallizaisoless confined than in graft copolymers.
The unique morphology and crystallization are resgae for remarkable mechanical

properties of blends and in particular their meatarstrength up to 220 °C.
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2.B.1.1. Introduction

Stable nanostructured and co-continuous blenddeagrepared by simultaneous mixing and
reacting two polymers when molecular parameterscarefully adjusted [10, 11, 34]. It is
necessary that during the melt mixing, a graftiagction between the two polymers takes
place efficiently so that graft copolymers are fedrin sufficient quantities to structure the
material. This article deals with materials obtditgy grafting short polyamide chains (PA6)
on the functional polyethylene skeleton bearing eicabnhydride functions (FPE). These
materials exhibit co-continuous nanostructure amedharkably both the functionalized
polyethylene and the polyamide crystallize. Everthé PA6 is the minority phase in this
blend, the mechanical structure is preserved timgilpolyamide melts. For instance, a blend
with 80 wt% of FPE and 20 wt% of PA6 has a modaiug MPa at 150°C, while the melting
point of the FPE is around 90°C. [34]

A two-step selective solvent extraction enablesejparate the FPE-g-PA6 graft copolymer as
well as the unreacted FPE and PA6 chains. The grafiolymer morphology is
nanostructured and co-continuous. In the blendutireacted FPE and PA6 chains swell the
FPE-g-PAG6 graft copolymer. The blend has a co-ooltiis and nanostructured morphology.
The polyamide domains are around ten nanometers and those of polyethylene are five
times wider. Thermal properties studies show tlodh B-PE and PAG6 crystallize. The goal of
this paper is to investigate how the graft copolyergstallizes in a confined geometry and
how the unreacted homopolymers crystallize in fleadh The knowledge of the crystal phase
of each partner and their orientation relative he interface are of key importance [2] to
understand the ultimate mechanical propertiesisfitlend. [34]

Crystallization of block copolymers has been laygédscribed in the literature.[39, 1, 2, 26,
16, 23] and many fascinating situations have bewowered when both nanostructure and
crystal formation conspire to give unique morphasgand chain orientations. However none
of the block copolymer systems studied so far prteskea co-continuous morphology and our
graft copolymers are quite unique indeed. The micase morphology observed in these
semi-crystalline block copolymers is influenced dtrong competition between the block
incompatibility and the crystallization of one orora blocks. When only one block can
crystallize and the crystallization occurs fromarnogeneous melt, a lamellar crystallization
is observed with the expulsion of the other bladf the crystalline lamellae. Then, at lower
temperature, the microphase separation of the twonmpatible polymers occurs in the
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amorphous layer. The chains in the crystalline lare then perpendicular to the interface.
Such is the situation for example in the poly(etihg)-block-poly(ethylene-alt-propylene)
(PE-g-PEP) diblock copolymer [39, 36], in the ptyysne-block-polybutadiene-block-
poly(e-caprolactone) triblock copolymer [2] or in polyigtene-co-1-butene)-block-
poly(ethylene-alt-propylene)-block-poly(ethylene-tdoutene) low molecular symmetric
triblock copolymer. [23] When the crystallizationaurs from a weakly segregated melt, two
situations may occur depending on whether the btstk is glassy or rubbery when the
crystallization of the second block takes placeh# first block is above its glass transition
(Tg), the crystallization breaks out the equililbniunorphology formed in the heterogeneous
melt. The crystallization induces a new lamellandure independent of the block copolymer
composition. The crystalline chains are perpendictd the interface. [39, 2] If the first block
is glassy at the crystallization temperature ofsaeond one, the crystallization occurs in the
confined domains. Such processes have been desdnbaetail for the diblock copolymer
[hydrogenated poly(1,4-butadiene)]-block-poly(viewdlohexane) (E-b-VCH) [25]. If the
melt structure is strongly segregated, crystalsvgnothin the confines of the ordered melt
structure. The chains in the crystals are orieptadllel to the interface. [16] This orientation

of the crystalline chains seems to lead to bettesite strength. [23]

In crystalline-crystalline diblock copolymers, th@o blocks are able to crystallizable. The
morphology formation results from a complex intagpl between the competitive
crystallization of the two blocks and the microphagparation.[32, 6, 30, 7] To investigate
this competition, the crystallization temperatuoéshe two blocks (Tcl and Tc2) and the
segregation strength between both these melteétblwave to be considered. Two cases have
attracted particular attention. In the first cades crystallization temperatures of the two
blocks are very different (Tc1l>>Tc2) whereas in thecond case the crystallization
temperatures are very close (Tcl~Tc2). Few exampilesrystallization from a strongly
segregated state have been reported. In PE-bldgketioylene oxide) (PE-b-PEO) diblock
(Tpe>>Tpe) containing a high concentration of PE block, aftwed crystallization of PEO
blocks is observed in the PEO spheres or cylindéfsn poly(L-lactide)-block-PE (PLLA-b-
PE) diblock (Bua~Tee) [7] , whatever the cooling process used, the PLand PE
crystallizations take place in a confined lamettaorphology and no spherulites are observed.
Weakly or non segregated copolymers with Tcl highan Tc2 have been also studied like
(PLLA-b-PEO) [42], PLLA-block-poly¢-caprolactone) (PLLA-b-PCL) [15] or PE-b-PCL
[31] diblock copolymers. The two blocks crystallimespherulitic and lamellar morphology,

depending on the kinetics of crystallization. Theock with the Tc2 crystallization
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temperature can destroy the existent lamellar naggly. For (PCL-b-PEO-b-PCL) triblock
copolymers (Fci~Tpg), @ coincident crystallization of two blocks ande tformation of

interesting spherulites consisting of PCL coresRBO coronas have been reported. [41]

The influence of the confinement on the temperatime the kinetics of the crystallization has
been investigated using differential scanning aadetry. Depending on the block copolymer
composition and on the confinement, crystallizatiakes place through a combination of
heterogeneous and homogeneous nucleation. [3, @ifir@ment, length of crystallizable

block and kinetics of crystallization fix the chdoiding of polyethylene blocks. [38]

Block copolymers have been frequently blended wite or more homopolymers to improve
solid-state properties or melt mixing process. Swgstems with amorphous block
copolymers have been experimentally and theoréticaudied. [43, 17, 44, 37, 24] The
incorporation of homopolymer in the block copolymeanostructure depends on the
molecular weight ratio of homopolymer (h-A) to therresponding block copolymer (b-A)
(a=Mn.a/Mp.a). Three cases have been found: the complete Hegpsaation systenuf>1),
the “dry brush” blending systenu¥l1) and the “wet brush” blending systen<(). In the
“dry brush” systems, the h-A homopolymer forms solated region in the middle of the b-A
domains without modification of the interface curwa. In the “wet brush” system, the added
homopolymer is uniformly dissolved in the correspiog b-A microdomains. The domain
size and the interface curvature change. Muchflestamental studies dealt with blends of
crystallizable block copolymers and homopolymersy @nd wet brush picture has been
evolved for systems as well.[28] Experimentallye tiiend containing PE-b-PEP diblock and
h-PE homopolymer has been studied [35] by transamsslectron microscopy (TEM), small
angle X-ray scattering (SAXS) and differential suag calorimetry (DSC). The pure (E-b-
EP) diblock exhibits a lamellar morphology, the lBdi crystallizes in the E lamellae. The
results show that the two components co-crystalkzen at an homopolymer loading as high
as 50wt% and foo =1 ando=3. In all cases, the homopolymer addition redubesSAXS
Bragg spacing and increases the interfacial arealpek junction. The blend based on PS-b-
PEO-b-PS triblock and h-PEO homopolymer has alsenbévestigated by DSC
measurements. [28, 13] The morphology of the p@doHPEO-b-PS triblock copolymer is a
spherical morphology with PEO spheres of about 59 of diameter. Homogeneous
nucleation crystallization of the b-PEO sphereshiserved. Blends of PS-b-PEO-b-PS and h-
POE with different molar masses have been studyedRC experiments. The homogeneous

crystallization temperature increases with the I@REcorporation due to the increase of the
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PEO domain size. The temperature increase in thet baush” blending system is smaller
than in the “dry brush” blending system becausdhef b-PEO chain stretching and the
increase of the distance between the chains in“we brush” blending. This distance
increase is an unfavorable factor for the crysation. In the “dry brush” blending system,
the distance between the b-PEO chains is not neaddy the h-PEO addition.

Graft copolymers are expected to have the samevimeles the block copolymers with regard
to the crystallization and the blend with homopatynHowever, there have been only a few
studies about the crystallization of graft copolymerystallizable blocks are often the grafts
and the skeleton could be glassy or amorphous wheerystallization occurs. [20, 19, 45]
For the poly(vinyl alcohol)-g-poly(methyl methacayg) graft copolymers, the skeleton
crystallizes at a temperature higher than the Tihefgrafts. [46] Morphologies observed can

be lamellar or spherolitic depending on the gredtstent. [19]

All these cases, found in the literature are d#iferfrom our system. Our graft copolymer has
both the skeleton and the grafts crystallizableounblend, the graft copolymer is swelled by
the two unreacted crystallizable homopolymers. ftodecular weight of the unreacted FPE
is lower than that of the skeleton. [34] The molacweight of the unreacted PAG is the same
as that of the grafts. So, no complete macrophagaration is expected when the PA6 and
the FPE unreacted chains swell the graft copolynibe aim of this present study is to
understand the crystallization of this neat grafpalymer extracted from the blend. We
explain how this crystallization evolves after shmg with the crystalline polyethylene and
polyamide chains and how each component crystalizéhe co-continuous nanostructured
blend. To this end, we used TEM, wide angle X-reattering (WAXS), SAXS and DSC. We
first investigate the parent homopolymers, theastéd neat graft copolymer and then the

nanostructured blend.
2.B.1.2. Experimental Part

2.B.1.2.a. Materials

Nanostructured blends are synthesized by reactmeding of functionalized polyethylene
(FPE) and polyamide-6 (PA6). The principle of tBinthesis was already described in a
previous paper.[34] The PA6 used was provided keAra and was characterized by a low
number-average molecular weight (Mn) of 2.5 kg.fnamd a polydispersity index (PDI) of 2.
The quantification of the end reactive groups waasured byH [400 MHz] NMR in a
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deuterated chloroform and trifluoroacetic anhydridex (50/50) [14]. The PA6 is mono-
terminated by NB The FPE used for the backbone chain was a rangopolymer of
Ethylene (E), Ethyl Acrylate (EA) and Maleic Anhyde (MAH) provided by Arkema. Its
main chemical characteristics are an average miaieagight of 16 kg.mat with a PDI of 5

and a weight concentration of reactive maleic anlgdof 2.9%.

2.B.1.2.b. Blend preparation

Before mixing, PA6 were dried under vacuum for 12th80°C to remove moisture. The
blends were prepared in a co-rotating twin-scrempaunder (HAAKE) at 230°C. The screw
rotation rate is 30rpm and the residence time éncttmpounder is around 30s. A flat die with
a slit of 1 mm is used. Extruded bands are cooledater.

The blend contains 80wt% of FPE and 20wt% of PAGriy the reactive blending, at high
temperature (T =230°C), the amine and anhydridaggarreversibly react and form an imide
and water.[33] The anhydride/amine (MAH/BHMolar ratio for this blend composition is
3.1, so the PAG is the limiting reagent.

2.B.l.2.c.Morphological observations

The morphologies were observed with TEM. Ultratbactions (60 nm thick) were cut from
the blends using a Leica Ultracut microtome wittiaanond knife at -100°C and collected on
copper grids. These samples were observed with B ©B2 Zeiss operated under an
acceleration voltage of 80 kV. Two types of stajnare used in this study. The PA phase was
preferentially stained in an aqueous solution &itwt% of phosphotungstic acid and 2 wt%
of benzyl alcohol for 5 min at room temperaturd. [[] Benzyl alcohol helps diffusion of
WOj3; in amorphous polyamide layers. After this stainiRd and FPE appeared respectively
black and white on pictures. In the PA domains,dtystalline PA lamellae are also revealed.
The other staining in a ruthenium tetroxide (Rusblution is performed before the sectioning
of the FPE, and is used to increase the electiaomtrast between crystalline and amorphous
lamellae of polyethylene.[40]

2.B.1.2.d. Dynamic mechanical analysis

Our Dynamic Mechanical Analysis (DMA) curves weobtained by a Q800 dynamic
mechanical analyzer from TA Instruments. Rectangudas (length = 10 mm x width =5 mm
x thickness = 0.7-0.8 mm) were tested in tensitm fnode. A small oscillatory tensile
deformation with an amplitude of 10um was applie@d drequency of 1 Hz. Samples were

cooled to -120 °C, and the evolution of storagg éad loss (E”) moduli was recorded upon
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heating to 250 °C at 3°C/min. Glass transition terajures of the microphases were taken at
the maxima of taw given by the ratio of loss to storage modalis the phase lag between

the imposed oscillatory deformation and the dynastriess response of the material.

2.B.l.2.e.X-ray scattering experiments

The crystallization was characterized by WAXS amtlXS. X-ray scattering experiments
were performed at room temperature in transmissimde using the Cu & radiation

(A = 1.54 A) from an X-ray generator (XRG3D Inel) ogting at 40 kV and 25 mA. WAXS
patterns were collected with a curve position damsdetector (CPS120 Inel) and were fitted
using the Peakoc Inel Software for crystallinitycodations. SAXS curves were acquired with
a linear detector (LPS50 Inel). Two configuratiomere used to explore a larger range of
scattering angles differing only by the sample &bedtor distances, which were chosen at
80cm and 191.5cm. Thg range covered with these two configurations enassed
0.006 A'to0 0.2 A%,

Standard data corrections were applied for both SAXd WAXS measurements; the spectra
were normalized by the transmission and the thisknef the sample, the intensity of the
incident beam, the acquisition duration and finaiyrected for background scattering. The
scattering profiles were plotted as a function o scattering vector g (SAXS) or as a
function of the scattering angl® 2WAXS). 6 and q are defined according to the equation

q= 4’77'3'”5 :% where@ is the scattering angld,the Bragg distance amtithe radiation

wavelength.

2.B.1.2.f. Differential scanning calorimetry

DSC measurements were performed on a TA Instrud&@ Q1000 apparatus to study the
melting and the crystallization of homopolymerd=®fE and PA6 in the homopolymers, in the
grafted copolymers and in the blends. The non-esotlal studies were carried out on samples
of about 10mg under a helium atmosphere using #&nigéeooling rate of 10°C/min The
temperature cycles consisted in a first heatingnfrd00°C to 260 °C, the samples were
maintained at 260 °C for 5 min to delete any presithermal history, then a cooling from
260°C to -100°C and a second heating from -100°26@SC. The degree of crystallinity was
determined during the cooling and was defined a®XC) =AHeyp I(AH®. @), whereAHeyp

is the experimental crystallization enthalpy, is the weighfraction extent and\H° is the

enthalpy for the full crystalline polymer measuetdhe equilibrium melting poinT;’.
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2.B.1.3. Results and Discussion

2.B.l.3.a.Functionalized Polyethylene crystalline structure

The functionalized polyethylene used is crystalliide diffraction pattern for the FPE

sample is displayed in Figure 2-6-a. The main pg¢aks) at 4.15 A and (200) at 3.76 A are
indexed in the orthorhombic structure of the pdiy&tne [5] with cell parameters:

a=7.42A b=4.95A and c = 2.55 A. The WAXScipem is a superposition of amorphous
broad peaks (A1l and A2) and crystalline narrow pedkrom this decomposition, the
crystallization ratio can be calculated as theordietween the total intensities of the
crystalline peaks and the total intensities of #morphous and crystalline peaks. The
crystallinity is 12%. The DSC curves of the FPE aeported in Figure 2-7. A large

endothermic melting peak is recorded during theihgavith a maximum at 84 °C. During

the cooling, the exothermic crystallization sigisablso large with a maximum at 64°C. The
crystalline ratio is 22%, using AH%g = 277.5 J/g for a full crystalline PE.[4] This

crystallinity is higher than the value deduced frdine X-ray diffraction made at room

temperature because the melting process has altesglyn at room temperature. The low
crystallinity and the broad endotherm peak obsergadDSC curve are related to the

terpolymer structure of the FPE.
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Figure 2-6 : WAXS spectrum of the FPE Figure 2-7 : DSC traces of the FPE
recorded at room temperature The exothermic signal is down

Thanks to a special staining of the polyethylenthvirRuQ, the crystalline lamellae of the

polyethylene are revealed by transmission eleatramicroscopy. [40] Figure 2-8 shows the

TEM micrograpf of the stained FPE. In this figutlee crystalline lamellae correspond to the

white lines of 100 nm length. No spherulites arsesbbed. We can see only small stacks of

crystalline and amorphous lamellae. FPE is organireplate-like crystals separated by
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amorphous layers. With small angles X-ray scattegrperiments, we can characterize the

organization of the crystalline and amorphous ldaeel
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Figure 2-8 : TEM picture of the FPE
morphology after staining with RuCthe
crystalline lamellae appears in white.
Scale bar = 200nm

Figure 2-9 : Lorentz representation of
the SAXS spectrum of the FPE
rcorded at room temperature

In Figure 2-9, we have reported the Lorentz repriegion of the diffuse intensity {tfq) vs.

q), recorded between 0.01 and 0.26. Ahe maximum of the spectrum is characteristia of
periodic organization of the crystalline and amawnh lamellae. The maximum at
q = 0.062 A defines the periodic distance between two successiystalline lamellae,
estimated at 10 nm.

So, the functionalized polyethylene used, FPE ,talyzes like the LDPE in the orthorhombic
phase, with a low crystalline ratio of 12%, at rotemperature. Crystalline and amorphous
layers are periodically distributed in small stacks&amellae without any spherulitic structure;

the characteristic period is 10 nm.

2.B.1.3.b. Polyamide 6 crystalline structure

WAXS and DSC experiments were also performed onsti@t polyamide chains used in
reactive blending. The results are presented iargig-10and Figure 2-11.

The WAXS spectrum (Figure 2-10) shows two main geéX00) at 4.43 A and (002)/(202) at
3.76 A. These peaks are characteristic ofothrronoclinic crystalline phase of the polyamide
6. The cell parameters are [22]: a = 9.56 A, b 24 7A (chains direction), ¢ = 8.01 A and

B = 67.5° In this structure, the chains are in filléy extended zig-zag conformation and
grouped into hydrogen-bonded sheets in the ab-plarteese sheets, chains are staggered up
and down in order to maximize hydrogen bondingse $heets stacking is controlled by Van
der Walls interactions. Evaluated from the decontmos of the WAXS spectrum in

amorphous and crystalline bands, the crystallingestd is 26%.

124



T L L B
2
1x10° L (200) | 1(002)/(202) | _ 1
= 2
>
o E 0
> 3
e TR
2 A2 ©
i= L 175°C
0 hnand R P M i ot o Wl 2 . 1 . 1 . 1
0 10 20 30 40 560 60 -100 0 100 200
20(°) Temperature (°C)
Figure 2-10 : WAXS spectrum of the Figure 2-11 : DSC curves of the PA6
PAG6 recorded at room temperature (The exothermic signal is down)

The DSC traces are reported in Figure 2-11. Durthg cooling, the exothermic
crystallization peak presents a maximum at 175°@.tkie heating trace, the endothermic
maximum is at 213°C, slightly smaller than the mégad value for thex phase, 225°C. [21] A
double peak or a large endothermic peak is oftasemed for polyamide 6, between 215°C
and 225°C, after a cooling at 10°C/mn.[21] Using &mthalpy of crystallizatiom\H%xs =

241 J/g for a 100% crystalline polyamide 6 [18]e ttrystalline content is 39%, slightly
higher than X-ray estimation.

SAXS scattering gives information on the crystaliand amorphous organization. The
Lorentz representation of the diffuse X-ray scattgis reported in Figure 2-12. We evaluate
the maximum of this curve at q = 0.068" Aso the periodic length between two successive

crystalline lamellae is thus 9 nm.
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Figure 2-12 : SAXS spectrum of the PA6 recorded@in temperature

Hence, the polyamide used in this study crystalicethea phase, with a crystallinity of
about 26%, at room temperature. The morphologgrnellar with a characteristic long period

of 9 nm
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2.B.1.3.c. Structural and Morphological characterization of the neat graft
copolymer

A combination of selective extractions was carred to evaluate the blend composition.
This method was already detailed in a previous pdfp2] The fractions of each species are
respectively 9wt% for ungrafted PA6, 53wt% for weited FPE and 38wt% for graft
copolymer. After extraction and mass balance, thentcal composition of the graft
copolymer is estimated at 30wt% of PA6 and 70wt%PE.

A full characterization of this graft copolymer wasrformed by X-ray diffractions and DSC,
after crystallization from the melt. Figure 2-8Bows the WAXS spectrum acquired at room
temperature and Figure 2-14 displdlge DSC thermograms recorded between -100°C and
250°C.
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Figure 2-13 : WAXS spectrum of the Figure 2-14 : DSC traces of the graft
graft copolymer extracted from the blend copolymers during the heating and the

recorded at room temperature cooling between -100°C and 250°C

The WAXS and DSC results show that the graft capellyis partially crystallized at room

temperature. On the WAXS spectrum, there are at baee overlapping peaks localized at
4.45 A, 4.22 A and 3.69 A. According to the preiioasults in Figure 2-énd in Figure 2-10,

the peaks at 4.45 A and 3.69 A could be attribtieethea phase of PA6 while the peaks at
4.22 A and 3.69 A could be associated to the omihrobic phase of the FPE. The intensity
ratio between the two main peaks of polyamide isthe same as that of the homopolymer.
The (200) peak at 4.45 A is sharp and narrow coethtw the (002)/(202) doublet. This is
probably due to a size anisotropy of the PA6 ctydtamains, with long hydrogen-bonded
sheets and a very small extension of the domairgepdicular to these sheets. The global
crystalline index is evaluated to be at 14%. Ttepeetive crystalline ratios of FPE and PA6

are not accessible because of the superposititredfPE and PA6 peaks.
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DSC experiments show also the crystallization dredrbelting of the two FPE and the PA6
components. For the PAG, the melting temperaturglightly higher (218°C) than for the
homopolymer (213°C) and the integration of the aigeads to a crystallinity of 23% to be
compared to 39% for the homopolymer. During theliogo the crystallization is delayed
from 175°C to 103°C. The characteristic melting angktallization temperatures of the FPE
are not significantly modified compared to the h@olgmer. The crystalline content deduced

from the endothermic peak is 8% compared to 22%h@homopolymer.

We observe the successive crystallizations of tPE Backbone and of the PA6 grafts of the

graft copolymer. In the graft copolymer, the FPEstallization is more hindered than the

PAG6 crystallization compared to the crystallizasiari both the homopolymers.
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Figure 2-15 : Graft copolyme mrology observedliEM, after staining with
phosphotungstic acid. PA-6 appears in black and HP&hite. Scale bar = 100nm

TEM and SAXS experiments are shown in Figure 2448 in Figure 2-16. After staining with
phosphotungstic acid, “continuous disordered cygistiof PA6 are observed in FPE. On the
TEM picture, the main diameter of these “cylinders”’estimated at 7 nm and the main
distance between two PA6 domains is estimated anr@5As this morphology is highly
disordered, no characteristic distance can be @rtiafrom the I(q) profile in Figure 2-16-a.
However, the logarithmic representation of theristey shows a § evolution of the intensity
for large q. This dependence is linked to the wlefined interface between FPE and PAG.
However, the Lorentz representatiof,|(@) plotted in Figure 2-16-b presents a maximum.
The position of this maximum gives an estimationtidé main distance between PA6
domains. The deduced distance of around 20 nmagreement with the TEM observation.

In the blend, the unreacted FPE and PA6 swell teostructured graft copolymer. We

consider now the specific crystallization in thierzl.
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Figure 2-16: Logarithmic (a) and Lorentz (b) repeesations of the SAXS intensity
diffused by the grafted copolymer at room tempeeatu

2.B.1.3.d. Crystallization in the nanostructure co-continuousblend

The blend is transparent, suggesting the abseneeaofoscopic phase separation. This is
confirmed by TEM observations. On the TEM picture-igure 2-17, the thin black domains
are associated with the minority PA6 phase whike rigjority FPE phase appears in white

domains. The blend morphology is co-continuous.

» fa ' ” ..‘\v“ : B
Figure 2-17 : TEM picture of the FPE/PA6 80/20 ldenorphology after staining with
phosphotungstic acid. PA6 appears in black and FP&hite. Scale bar = 200nm

Remarkably, both components FPE and PAG6 partiajtgtallize. This is evidenced by DMA
studies presented in Figure 2-18-a. At -120°C, gh hstorage modulus of 2.5 GPa is
measured. The first loss of modulus to 200 MPauss td two successi transitions of PA6
at -50°C and FPE at -10°C. Between 0°C and 50°€sthrage modulus is nearly constant. At
100°C, the storage modulus decreases again to ) MPRhis range of temperature, the two
a transitions of the PA6 and of the FPE are located0°C and the melting temperature of
the FPE is at 90°C. After the FPE melting, 80wt%haf blend is melted. However, the blend
exhibits a nearly constant storage modulus of 7 MRl the melting PA6 temperature.

More details can be obtained from DSC plot preskRigure 2-18-b.
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Figure 2-18 : Thermal experiments
on the FPE/PA6 80/20 blend:
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During the heating, the two main endothermic peak87°C and 216°C are associated
respectively with the melting of the FPE and PA&haut any significant shift compared to
the homopolymers. The crystalline ratios for ealchse are 18% for the FPE and 28% for the
PAG6. These crystalline ratios are slightly lowearththe homopolymer values. During the
cooling, the crystallization temperature of the PA6 156°C is intermediate between the
cystallization temperature of the homopolymer ab°t¥ and that of the PA6 in the graft
copolymer at 103°C. This shift for the crystallipat of the PA6 may be attributed to the
confinement of the crystallization in very smaltesidomains. No significant shift is observed
for the FPE which is less confined. It crystallizs68°C in the blend against 64°C in the

homopolymer.
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Figure 2-19 : (a) WAXS and (b) SAXS spectrum oFfIE/PA6 nanostructured blend
acquire at room temperature before (in black) afieéra(in grey) a long annealing below the
melting temperature of the PA6

At room temperature, we characterize the cryswlbtructure of the FPE/PA6 blend with
WAXS and SAXS. In Figure 2-19ve report, in black, the wide and small angle spet of
the blend quickly cooled after the reactive extvaswithout any thermal treatment.
The WAXS spectrum shows only reflection at 4.19n8 @ shoulder at 3.81 A. These peaks
are linked to the FPE crystals and lead to a loystaflinity estimated to be about 12 %. No
well defined peak appears on the I(q) SAXS spectreenorded between 0.007*Aand
0.11 A*. The high intensity at small wave vector is relate a micro emulsion scattering
peak, but only one wing of the peak is observedvéi@r, on the Lorentz representation of
the diffuse scattering, a broad peak near 0.0t3sfevidenced, it could be associated with
the main distance between two PA6 domains. Thigte of 48 nm is consistent with the
morphology observed on TEM picture, Figure 2-17.
DSC and DMA experiments indicate that the PA6 ailiges in the blend. Yet no peaks
could be detected in WAXS or SAXS spectra. One iptssexplanation could be that the
polyamide is crystallized only im phase. The main peak of this phase is merged tivéh
main peak of FPE. Another possibility is that tlmlong after the reactive extrusion is too
fast and the PAG crystals are too small to conteilba significant scattering.
The y phase can be obtained after a fast cooling from rielt, or after isothermal
crystallization at a temperature lower than 130RC.this y phase, H-bonds are formed
between parallel polyamide chains. In this case, Hhbond formation requires the amide
linkages to twist approximately out the plane &gt molecular sheets, otherwise only half of
the possible H-bonds would be formed. Thephase is pseudo-hexagonal and the cell
parameters are [9]: a = 4.72 A; b = 16.88 A (chalitection) andB = 120°. In the X-ray
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pattern, the main peak is (001) at 4.13 A with anpunced shoulder for the (200)+(201)
doublet. The main peak of thePA6 phase at 4.13 A is superposed to the main pette
orthorhombic phase of the FPE at 4.15 A on the WAR&ctrum.

Hence, we performed an annealing below the metioigt of the PAG, at 200°C, for 14 hours
to improve the crystallization and determine betier PA6 crystal structure. WAXS, SAXS
and TEM experiments were performed on the anndzdéd.

X-ray spectra are overlayed in Figure 2-i® grey. We simultaneously observe the
appearance of two peaks in the wide angle rangeaadarge bump in the small angle range.
The two peaks at 4.42 A and 3.70 A correspond ¢axtphase of the PA6, and the bump at
0.07 A%, observed on the 1(q) representation, coincideh thie long period of the PA6. The

thermal treatment produces an increase of theathysty from 12% to 17%.

Figure 2-20 : TEM observations after staining withosphotungstic acid of the blend
after a long annealing below the melting temperatof the PA6. PA6 appears in black and
FPE in white. Scale bar = 200nm

In Figure 2-20, the morphology after annealing liesspnted. We observe a change in the
black domains stained with phosphotungstic acide Ppheferential W@ diffusion in the
amorphous lamellae of PA6 [8] induces this dottedtrast. Crystalline lamellae are mostly
perpendicular to the FPE/PAG interface.

All these observations show that in this FPE/PAGBasé&ructured blend, the graft copolymer
and the non reacted homopolymers crystallize. TA6 Erystallization is confined in the
12nm thin domains. Despite this confinement, thé RAystallizes with a lamellar periodic
organisation.

In DSC experiments, during the cooling, a delagtiserved for the PA6 crystallization. In the
neat graft copolymer, the crystallization is obsenat 103°C compared to 175°C in the

homopolymer. As the thickness of PA6 domains isuaBanm, the crystallization is confined.
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In the blend, during the cooling, only one crystallion temperature appears for PA6 at
156°C. Neither the crystallization of the graft obpner (at 103°C) nor one of the
homopolymer (at 175°C) appear. The PA6 grafts dmel RPA6 homopolymer (h-PAG6)

crystallize at the same temperature. The 20°C dé&aythe crystallization is probably

associated with the confinement in the 12 nm domain

Figure 2-21 : Schematic representation of the FIpE RA6 chains in (a) the neat graft
copolymer and (b) in the blend

The structural experiments strongly suggest theargpgtions schematically presented in
Figure 2-21. Figure 2-21-a, shows the organizatibthe neat grafted copolymer with the
FPE backbone and the PA6 grafts in the co-contisstucture. PA6 crystallizes in tloe
phase. The chains are grouped together in H-bdretts oriented with thee parameter along
the main axis (z) of the morphology and thparameter perpendicular to this (z) axis. In this
a phase, two successive chains in #hdirection are in anti-parallel conformations. This
implies a PA6 chain folding or the co-crystallizati of two PA6 chains from two graft
copolymer in opposite sense around the cylindetigecAt the interface, the PA6 and the
FPE are amorphous. In the FPE domains, some despstacks of lamellae are present in

mostly amorphous phase. Overall the FPE crystgliailow.

In the blend (Figure 2-21-b), the unreacted PA6 BR& chains swell the graft copolymer

morphology. According to TEM, SAXS and WAXS expeents, crystalline and amorphous

lamellae of PA6 are oriented with the chain axisajj@l to the FPE/PA6 interface. DSC

experiments show that the PA6 grafts and the h-BAStallize at the same temperature.
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However, from present experiments it is not possiblknow whether PA6 grafts and h-PA6
co-crystallize in the same crystallites. In theecag a “wet brush” swelling of PA6 grafts, a

co-crystallization is expected. In the case of gy “drush” swelling, PA6 grafts crystallites

and h-PA6 crystallites can coexist and crystallae the same temperature. As the
polydispersity index of our polymers is high, tittype of swelling are a priory possible in
blends studied here.

2.B.1.4. Conclusion

The crystallization of FPE and PAG6 in the co-comtins nanostrutured blend synthesized by
reactive extrusion has been examined in detailguEM, WAXS, SAXS and DSC.

The large amount of graft copolymer synthesizednduthe reactive extrusion stabilizes the
co-continuous morphology. In this blend, during #eoling, PA6 and FPE successively
crystallize at respectively 156°C and 68°C. Thatakthese crystallizations, this blend shows
outstanding properties at high temperature and doe8ow up to the melting of the minority
PAG6 phase.

Using consecutive selective extractions, the neat gopolymer is isolated from the blend,
the skeleton is the FPE and the grafts are the PAB. graft copolymer is nanostructured. A
remarkable crystallization takes place: in suclitgmapolymers, both the PA6 grafts and then
the FPE skeleton crystallize in the nanostructure.

In the blend, these graft copolymers are swelleith wnreacted homopolymers and all the
components crystallize. Our results suggest a samebus crystallization of the PA6 grafts
with the unreacted PA6. The PAG6 crystallizes inamellar morphology inside the co-
continuous nanostructure. PA6 crystallizes in aoedi thin domains of 12nm thickness,
heterogeneous crystallization is observed with laydef 20°C. FPE crystallizes too in this
morphology but without any crystallization delayhelchains in the PA6 crystallites seem to
be parallel to the FPE/PAG interface, thus the Ra#Bellae perpendicular to this interface.
For block copolymers [23], this orientation of ttrgstalline chains leads to better mechanical
properties.

The ability of components to crystallize in confingeometries yields unique mechanical

properties as well as solvent resistance in padati@t high temperature.

Acknowledgements:
The authors would like to thank ARKEMA, CNRS andFE3 for financial support. We are

also grateful to the LEM laboratory (ARKEMA Serquig for facilitating X-ray scattering
experiments, and especially S. Lebreton for hdrrteal help.
133



2.B.1.5. References

[1] V. Balsamo, A. J. Muller, F. von GyldenfeldtdR. Stadler. Macromolecular Chemistry
and Physics, 199(6):1063-1070, 1998.

[2] V. Balsamo and R. Stadler. Macromolecules, 32@994-3999, 1999.

[3] V. Balsamo, F. von Gyldenfeldt and R. StadMacromolecular Chemistry and Physics,
197(10):3317-3341, 1996.

[4] J. Brandrup and E. H. Immergut. Polymer Handh@vd Edition. Wiley : New York,
1989.

[5] C. W. Bunn. Transactions of the Faraday Socigbf1):482—490, 1939.

[6] R. V. Castillo, M. L. Arnal, A. J. Muller, I. WHamley, V. Castelletto, H. Schmalz and V.
Abetz. Macromolecules, 41(3):879-889, 2008.

[7] R. V. Castillo, A.J. Muller, M. C. Lin, H. L. Ben, U.S Jeng and M. A. Hillmyer.
Macromolecules, 41:6154—-6164, 2008.

[8] L. Corte, F. Beaume and L. Leibler. Polymer(8)&748-2757, 2005.

[9] T. D. Fornes and D. R. Paul. Polymer, 44(1435398961, 2003.

[10] M. Freluche, I. lliopoulos, J. J. Flat, A. Ruzette and L. Leibler. Polymer,
46(17):6554-6562, 2005.

[11] M. Freluche, I. lliopoulos, M. Millequant, J. Flat and L. Leibler. Macromolecules,
39(20):6905-6912, 2006.

[12] L. Gani, S. Tence-Girault, M. Millequant, SizBt and L. Leibler. Macromolecular
Chemistry and Physics, 211(7):736—743, 2010.

[13] Y. Gao and H. L. Liu. Journal of Applied PolgmScience, 106(4):2718-2723, 2007.
[14] V. Girardon, I. Correia, M. Tessier and E. Menal. European Polymer Journal, 34(3-
4):363-380, 1998.

[15] I. W. Hamley, V. Castelletto, R. V. Castilla, J. Muller, C. M. Martin, E. Pollet and P.
Dubois. Macromolecules, 38(2):463—-472, 2005.

[16] I. W. Hamley, J. P. A. Fairclough, N. J. TérA. J. Ryan, P. M. Lipic, F. S. Bates and
E. Towns-Andrews. Macromolecules, 29(27):8835-88436.

[17] T. Hashimoto, H. Tanaka and H. Hasegawa. Macotecules, 23(20):4378-4386, 1990.
[18] K. H. lllers. Makromolekulare Chemie-macrommiéar Chemistry and Physics,
179(2):497-507, 1978.

[19] K. Inomata, C. Fukuda, K. Hori, H. Sugimotada. Nakanishi. Journal of Polymer
Science Part B-polymer Physics, 45(2):129-137, 2007

[20] K. Inomata, E. Nakanishi, Y. Sakane, M. Koiwed T. Nose. Journal of Polymer Science
Part B-polymer Physics, 43(1):79-86, 2005.

[21] Y. P. Khanna. Macromolecules, 25(12):3298-33ED?2.

[22] M.I1. Kohan. Nylon Plastics Handbook. Hansebkshers, New-York, 1995.

[23] C. M. Koo, L. F. Wu, L. S. Lim, M. K. Mahantppa, M. A. Hillmyer and F. S. Bates.
Macromolecules, 38(14):6090-6098, 2005.

[24] L. Leibler. Die Makromolekulare Chemie, Ra@@mmunications, 2(6-7):393-400,
1981.

[25] Y. L. Loo and R. A. Register. DevelopmentdBilock Copolymer Science and
Technology, Edited by I.W. Hamley, John Wiley & S06:213—-243 (367). 2004.

[26] Y. L. Loo, R. A. Register and A. J. Ryan. Piocgs Review Letters, 84(18):4120-4123,
2000.

[27] Y. L. Loo, R. A. Register and A. J. Ryan. Mawrolecules, 35(6):2365-2374, 2002.
[28] C. Y. Luo, X. Han, Y. Gao, H. L. Liu and Y. Hdournal of Applied Polymer Science,
113(2):907-915, 2009.

134



[29] J. Martinez-Salazar and C.G. Cannom. Jourh®laierial Science Letter, 3:693-694,
1984.

[30] A.J. Muller, M. Arnal and V. Balsamo. ProgresdJnderstanding of Polymer
Crystallization, Lecture Notes in Physics, Editgd3 Reiter and G. Strobl, Springer Berlin /
Heidelberg, 714:229-259. 2007.

[31] S. Nojima, Y. Akutsu, A. Washino and S. TantmdPolymer, 45(21):7317—7324, 2004.
[32] S. Nojima, M. Ono and T. Ashida. Polymer Jaifr24(11):1271-1280, 1992.

[33] C. A. Orr, J. J. Cernohous, P. Guegan, A. dlitd. K. Jeon and C. W. Macosko.
Polymer, 42(19):8171-8178, 2001.

[34] H. Pernot, M. Baumert, F. Court and L. Leibldature Materials, 1(1):54-58, 2002.
[35] P. Rangarajan, C. F. Haisch, R. A. RegistetiDAdamson and L. J. Fetters.
Macromolecules, 30(3):494-502, 1997.

[36] P. Rangarajan, R. A. Register and L. J. Fett&lacromolecules, 26(17):4640-4645,
1993.

[37] A. V. Ruzette and L. Leibler. Nature Materiad$1):19-31, 2005.

[38] A. J. Ryan, J. P. A. Fairclough, I. W. HamI&y,M. Mai and C. Booth. Macromolecules,
30(6):1723-1727, 1997.

[39] A. J. Ryan, I. W. Hamley, W. Bras and F. Std8a Macromolecules, 28(11):3860—-3868,
1995.

[40] H. Sano, T. Usami and H. Nakagawa. Polyme{1@)/1497-1504, 1986.

[41] T. Shiomi, K. Imai, K. Takenaka, H. Takeshith,Hayashi and Y. Tezuka. Polymer,
42(7):3233-3239, 2001.

[42] J. R. Sun, Z. K. Hong, L. X. Yang, Z. H. Tang,S. Chen and X. B. Jing. Polymer,
45(17):5969-5977, 2004.

[43] H. Tanaka, H. Hasegawa and T. Hashimoto. Maotecules, 24(1):240-251, 1991.
[44] K. I. Winey, E. L. Thomas and L. J. Fettersadriomolecules, 24(23):6182—6188, 1991.
[45] J. T. Xu and J. Ji. Polymer, 44(20):6379—-638H)3.

[46] Y. M. Yao, L. Z. Liu, H. Li, T. R. Fang and E. Zhou. Polymer, 35(14):3122-3126,
1994.

135



2.C. Cristallisation des meélanges des deux polyamides R& et
LPA)

Nous nous intéressons ici a la cristallisation rsmtherme des PA par DSC (protocole
expérimental écrit dans I'annexe A.VII). Les dewirtopolymeres purs de PA (SPA et LPA)
cristallisent et fondent a quelques degrés d'é@feigure 2-22-a). Les thermogrammes des
mélanges de PA présentent un seul pic endothermaigiebauffage qui correspond a la fusion
des deux PA. Sur ce pic, un léger épaulement aisxhasses températures est parfois observé
mais celui-ci dépend surtout de I'histoire therneiglu matériau. Au refroidissement, il n'y a
gu’'un seul pic exothermique, associé a la crisi@iion des deux PA. Dans les mélanges, les
deux PA fondent et cristallisent donc en méme terhps températures de fusion et de
cristallisation augmentent tres Iégérement avéeraur en LPA. Cependant, nous ne sommes
pas capables de dire si les deux PA co-cristatlipan cette méthode. Lorsque la masse
molaire du PA pur augmente, la mobilit¢ des chaidesinue, ce qui implique une
cristallinité plus faible, a vitesse de refroidismnt donnée. [Fornes 03] C’est ce que nous
observons pour le SPA et le LPA. Comme nous pouvengir sur la Figure 2-22-b, la

cristallinité des mélanges est comprise entre cell8PA et celle du LPA.

230 40
—~ 220 _]/D/D\DDD/D
£ s ]
© 210 A S
‘O
g 200 A £
\qé-_)- Z(g
o 190 —r/’/‘\w————‘ S 1
180 1 T T T 20 T T T
0 25 50 75 100 0 25 50 75 100
E Teneur en LPA (%) E Teneur en LPA (%)

Figure 2-22 : (a) Températures de fusiar) €t de cristallisation €) du PA (b) Taux de
cristallinité du PA déterminés au refroidissement

Nous avons aussi caractérisé la structure cristatles PA purs et d’'un mélange de PA avec
55% de LPA et 45% de SPA. L'organisation crist&liiun homopolymeére semi-cristallin
comme le polyamide 6 est multi-échelle. D’abords deteractions entre les segments de

chaines voisines (forces de Van der Waals, liai$galsogene...) favorisent la formation de
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zones cristallines, plus denses que les zones aemr@omme nous I'avons vu dans I'étude
bibliographique 2.A et dans l'article 2, le PA taifise principalement sous deux formes
cristallines ¢ ety). Il en est de méme du LPA et du mélange de PAmipilement des deux
phases cristallines et amorphes en rubans ou @s pkt caractérisé par la longue période.
Cette période peut étre mesurée au SAXS sur desi#ltdns recuits au pied du pic de fusion
pour améliorer la cristallinité. Sur la Figure 2-23la représentation de LorentZI(q) en
fonction du vecteur d’'onde ) montre que le SPA,RA et le mélange de PA ont une longue
période identique. Elle est évaluée a 9 nm.

q2 * Intensité (u.a.)

0 0,05 0,1 0,15

3 a®A?
Figure 2-23 : (a) Spectres SAXS ét{@) du SPA (noir), LPA (gris clair) et [SPA+LPA]
(gris foncé) (b) Image TEM du mélange de PA : [SPRA]

La superstructure formée par les lamelles crisidlidu LPA et du mélange de PA est
caractérisée en microscopie électronique a trassonigFigure 2-23-b). L’'organisation en
sphérolites du LPA est conservée dans le mélangeAdd.e SPA est trop fragile pour que

nous puissions observer sa structure cristallimerperoscopie €lectronique.
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2.D. Cristallisation des alliages contenant les deux pgdmides

2.D.1. Alliages avec deux PA et FPE1

Nous avons comparé les propriétés cristallinesatiegyes a base de 64wt% de FPE1 et de
36wt% de PA en DSC (Figure 2-24). La phase de Péedalliages est constituée de SPA, de
LPA ou du mélange de PA (55%LPA+45%SPA). Dans kmide cas, nous regardons aussi

I'influence de la stratégie de préparation surpiexpriétés cristallines. Trois thermogrammes
typiques sont présentés sur la Figure 2-24. Au fthge, chaque alliage présente deux pics
endothermiques, caractéristiques des fusions du MeEs 85°C et du PA6 vers 218°C. Les

températures de fusion de la phase de PA obsedaFesles alliages évoluent de la méme
maniere que celles observées dans les mélanges geirB. En effet, plus la phase de PA

contient de LPA, plus sa température de fusion aungen
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Figure 2-24 : Thermogrammes des alliages FPE1+Lgs(fonce) ; FPE1+SPA (gris
clair) ; FPE1+[SPA+LPA] (noir) & 10°C/min
Signal exothermique vers le bas

Au refroidissement, le PA cristallise en premiee phic exothermique de cristallisation du
FPEL apparait ensuite avec un maximum a 70°C, 6°@easus de la température du FPE1
pur. Le PA semble nucléer |égerement la cristdibsadu FPE1l. La température de
cristallisation du PA6 est toujours retardée papaat aux homopolymeres de PA purs. Elle
varie en fonction de la nature de la phase de Rie ¢4 stratégie de préparation de l'alliage a

deux PA. Les alliages FPE1+SPA et [FPE1+SPA] +LRA wne unique température de
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cristallisation associée au PA, vers 165°C. Pous Hkliages FPE1+[SPA+LPA],
[FPE1+LPA]+SPA et [FPE1+LPA+SPA], le maximum declastallisation du PA est vers
174°C. La température ordre-désordre des phasePAdeet de FPE est probablement
supérieure aux températures de fusion du PA etRE1 Ees alliages sont donc certainement
déja microséparés dans le fondu des deux polyrmsas-cristallins. Les cristallisations
successives du PA et du FPE se font de manierenéendans les microdomaines de PA et de
PE.

Le plus ou moins grand confinement de la phase Aleséble déterminer le retard a la
cristallisation du PA. Plus le PA est confiné ddies domaines fins, plus sa température de
cristallisation est basse. Le repliement des clsatlee PA est certainement géné dans les
domaines nanométriques des alliages. La cristadiisau LPA dans l'alliage FPE1+LPA est
fractionnée, elle a lieu en deux temps. Cetteallisation multiple est certainement associée a
la distribution des domaines dispersés de PA. anmélange, les domaines de PA sont
isolés et trop petits pour tous contenir des hgtéités actives. En effet, un encadrement de
la densité volumique de domaines de LPA est donp@rtr de la fraction volumique et des
diamétres des particules compris entre 100 nmneicon. Le nombre de nodules de PA par
unité de volume est évalué entre*1@t 13° nodules/crii Dans le LPA pur, le nombre
d’hétérogénéités par unité de volume est estimé5ad® nucléi/cni. [Tol 05a] Pour ce
calcul, nous considérons qu’un sphérolite de I'aig@tion cristalline finale du LPA se forme

a partir d’'un nucléus hétérogene et que les sptEsale ce polymere ont un diametre de 5
microns et occupent 72% du volume total (empilenoampact). Dans un méme volume, le
nombre d’hétérogénéités actives est donc inféremumombre d’inclusions de polyamide.
Dans certains domaines de LPA, I'étape de nuclédi&érogéne se fait a partir de nucléi
moins actifs que ceux présents dans le polyamide gou masse, la cristallisation est
globalement retardée. Il est méme possible queutdéation devienne homogéne dans les
domaines de PA les plus petits. Nous concluonslegi@lus grands domaines cristallisent a
124 °C, les plus petits a 91°C.

Dans tous ces alliages, 15% de la phase de FP#&alicse. Le FPEL pur cristallise un peu
mieux, avec un taux de cristallinité de 22%. Dags 4lliages nanostructurés, le taux de
cristallinité du PA est dau moins 21% et au plus¥R2 La cristallinité¢ de [alliage
[FPE1+SPA] +LPA est Iégérement inférieure a celles autres alliages a base de deux PA.
La cristallinité du PA est donc toujours plus failojue dans les homopolyméres de PA. Dans

l'alliage FPE1+LPA, le taux de cristallinité du RAute a 11%.
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2.D.1l. Copolymeéres

Les copolyméres extraits des alliages caractérigédessus ont aussi des propriétés
cristallines particulieres. Les thermogrammes dastexs en DSC (Figure 2-25) montrent que
les greffons de PA et le squelette de FPEL ciis¢alt encore, malgré I'architecture complexe
des copolymeres. Les températures de fusion etstallisation du FPE1 sont respectivement
de 80°C et 57°C. La phase de PA fond toujours audew218°C alors que sa cristallisation
dépend de la nature du copolymere. Le PA du copaigrte moins greffé, extrait de l'alliage

[FPE1+SPA] +LPA, cristallise a 134°C. Les autregpalpmeres ont une température

maximale de cristallisation du PA entre 157 et 53°
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Figure 2-25 : Thermogrammes des copolymeres egtdas alliages
[FPE1+SPA]+LPA (gris foncé) ; FPE1+SPA(gris clair)FPE1+[SPA+LPA] (noir)
a 10°C/min - Signal exothermique vers le bas

Sur les spectres de WAXS des copolymeéres les paffeg (extraits des alliages FPE1+SPA,
FPE1+[SPA+LPA], [FPE1+LPA]+SPA et [FPE1+LPA+SPA]),nous observons
principalement une réflexion a 4.17A et un épaulenae4.07A (Figure 2-26). Le pic a 4.17A
est attribuable a la réflexion (110) du FPE1 clistanais aussi a la réflexion (001) de la
phasey du PA. D’apres les thermogrammes, nous savons lgsiedeux phases des
copolymeéres cristallisent. Les greffons de PA aliisient donc majoritairement en phaset
le FPEL1 cristallise en phase orthorhombique. Letspele WAXS du copolymére contenant
moins de PA, extrait de l'alliage [FPE1+SPA]+LPAépente des réflexions associées a un
mélange de phases cristallireesty pour le PA et a la phase orthorhombique du FPEL.
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Intensité (u.a.)

2609

Figure 2-26 : Spectres WAXS des copolyméres extilai alliages [FPE1+SPA]J+LPA
(gris foncé) ; FPE1+SPA (gris clair) ; FPE1+[SPA+LA (noir) a 10°C/min.
Les spectres sont décalés en ordonnées pour plisitalkté.

Dans l'article 2, nous avions montré que les greffde PA du copolymere extrait de I'alliage
80-20 FPE1+SPA cristallisaient en phaseNous observons que la densité de greffage des
copolymeres a deux parties cristallines joue somdhtation des greffons dans leur phase
cristalline. En effet, quand le nombre de greffmas chaine est grand, quelle que soit la
longueur des greffons, les greffons cristalliseamtsldes conformations paralléles (phgse
alors que lorsqu’il est plus faible, les greffonsstallisent dans des conformations anti-
paralleles (phase). Le repliement des chaines semble donc plus aasriacile, selon la

densité de greffons par chaine de copolymere.
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2.E.Influence de la teneur et de la composition de lahase de
polyamide sur la morphologie et la cristallisationdes alliages

Comme nous l'avons vu au chapitre précédent, leggas a base de FPE2 et des deux PA ont
des morphologies et des compositions tres simdalPeurtant, la comparaison de ces alliages
et des alliages FPE2+SPA et FPE2+LPA montrent gues Ipropriétés cristallines different
comme celles observées dans les alliages a basekle Les différences sont moins grandes
mais elles restent significatives. Dans cette partous nous intéressons a l'influence de la
teneur et de la composition de la phase de PAasordrphologie et sur la cristallisation des

alliages.

2.E.l. Influence de la teneur en PA

Nous avons fait varier la teneur en PA dans démsgalb composés de FPE2 et d’'un mélange
de PA6 avec 55wt% de LPA et 44wt% de PA6 SPA. Dansuite, nous adopterons la
notation Bx pour désigner un alliage qui a x wt%R¥&6 et (100-x) wt% de FPE2. Nous
avons fait varier x de 0 a 100. Les alliages oétpgreparés en deux étapes : une premiére
étape a consisté a pré-mélanger les PA6 et duasddonde étape, I'extrusion réactive a été
réalisée. Quelques caractérisations sur le greftageété faites et sont présentées dans

I'annexe B.I.
2.E.l1.1. Alliages en sortie d’extrudeuse

2.E.l.1.a. Morphologies des alliages

Commencons par décrire les morphologies de cegyalli observées par TEM (Figure 2-27).
Les alliages sont toujours structurés a I'écheb@amétrique, soit compléetement, soit ils
possedent localement des domaines nanostructuess.ptopriétés cristallines des deux
phases cristallines ne semblent pas perturber tephulogies des alliages. Localement, des
paquets de lamelles sont observés dans la phas®Adé&lous observons trois types de

morphologies en fonction de la proportion de PAsdalliage.

Jusqu'a 30wt% de PA, la morphologie des alliagds cesstituée de domaines de PA
dispersés dans une matrice de FPE2. Dans cette @amromposition, 'augmentation de la
teneur en PA modifie peu la taille des domaineBAgemais plutét leur nombre et leur forme.

A 20wt% de PA, les domaines sont exclusivement llaices, avec ou sans inclusion de
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FPE2. A 25 et 30wt% de PA, les domaines de PAwsigknt et la continuité de la phase PA

s’améliore.

TR

200 nm

i@
|

'5‘ - 200 nim : Py : ; ,:r
B57 B75 B100
Figure 2-27 : Images TEM des alliages a différetiezmurs en [SPA+LPA]
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Les alliages contenant de 32 a 50wt% forment desad®es interconnectés et continus de PA
et de FPE2. Ces alliages sont co-continus. A 50d#9PA, la phase PA forme des cellules
continues et fermées dans lesquelles des domagnERE2 sont piégés. De plus, des micelles
de PA d’'une dizaine de nanomeétres sont aussi @médaes les cellules fermées. Pour ces
alliages co-continus, la densité en domaines deaBgmente avec la teneur en PA, sans
variation visible de I'épaisseur de PA. Des obs#owa similaires ont été faites sur des
alliages FPE3/LPA dans le paragraphe 1.B.lII.3 @t Igéléne Pernot ([Pernot 03]) sur les
alliages FPE/SPA.

Au dessus de 57wt %, certains domaines de PA desteémmicrométriques. L'alliage B57 est
un mélange de domaines tres cristallins de PA mrsaparés et de domaines nanostructurés de
copolymeres de PA et de PE. A 75wt% de PA, la plpadgamide forme la matrice dans
laquelle il y a toujours des inclusions d’objetsoastructurés. Finalement, le mélange de
SPA et de LPA s’organise en structure sphérolitauec un diamétre moyen de sphérolite de

5 microns.

2.E.I1.1.b. Cristallisation des alliages

La composition des alliages induit des changememgpohologiques. Elle affecte aussi les

propriétés cristallines, comme nous allons I'étudig les Figure 2-28-a et b.
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Figure 2-28 : (a) Températures de fusiar) €t de cristallisation €) du PA (b) Taux de
cristallinité du PA en fonction de la teneur de &a#ns l'alliage

Etudions d’abord le comportement cristallin du Pasl ces alliages, a teneur en PA variable
(Figure 2-28-a). Tous les alliages présentent ur p& de fusion du PA vers 219°C,

identique a celui de I'homopolymére. La cristalfisa du PA est toujours retardée, sauf pour
144



l'alliage B75. Le retard est maximum pour B20 (&), il est lié au confinement de la
phase de PA. Dans cet alliage, les domaines deoRtActairement dispersés et isolés dans la
matrice de PE. La densité volumique de nodulesoatiun diametre maximal de 80nm
(10"/cm®) est largement inférieure au nombre d’hétérogéaéiti PA6 par unité de volume.
La majorité des nodules de PA contient donc dem@grde nucléation faiblement actifs,
voire aucun nucléus préexistant, la nucléationrehtiat est donc difficile et retardée. Quand la
phase de PA devient plus continue, le retard &iséatlisation du PA devient moins important
pour les alliages contenant 25 a 50wt% de PA. Emaht, le PA de l'alliage B75 cristallise a
la méme température que 'homopolymere a 187°CplDs, la cristallinité du PA augmente
progressivement avec la proportion de PA dansd@d (Figure 2-28-b). De moins en moins
confinée, cette phase cristallise donc de mieuxieuix.
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Figure 2-29 : (a) Températures de fusiar) €t de cristallisation €) du FPE (b) Taux
de cristallinité du FPE en fonction de la teneurRie dans I'alliage

La proportion de PA dans les alliages modifie fedéslement les températures de fusion et de
cristallisation du FPE2 (Figure 2-29-a). La fusktnla cristallisation ont lieu respectivement
autour de 80°C et 62°C. Dans les alliages conteratre 20wi% et 40wt% de PA, la

température de cristallisation du FPE2 est tregré&gent plus élevée (2°C de plus). La
cristallisation du FPE2 est peut-étre faiblementlége par le PA déja cristallin. Dans les
alliages contenant plus de 50wt% de PA, la tempégade cristallisation du FPE2 est tres
léegerement plus faible (2°C de moins). Il est gdassique le PA nuclée encore la

cristallisation du FPE2. Cependant, le confinendmtcette phase dans la matrice de PA
provogue un tres faible retard a la cristallisationPE.

145



Les taux de cristallisation calculés et normalipés la teneur en FPE2 dans l'alliage, au
chauffage et au refroidissement, sont comparabigsite 2-29-b). lls sont toujours inférieurs
a celui de I'homopolymeére FPE2 (20%). Lorsque feete en PA augmente dans l'alliage, la

cristallinité du FPE2 diminue jusqu’a ce que saumeslevienne trés imprécise.

2.E.1.2. Alliages recuits

B40 B50 ©B75
Figure 2-30 : Images TEM des alliages a différetiezmurs en [SPA+LPA] aprés recuit

Ces alliages ont été recuits dans le fondu periaheures pour déterminer les morphologies
dans un état plus stable thermodynamiquement &ige80). Le greffage du PA continue
pendant le recuit ainsi que des réactions secaslalans la phase de PA. Pour chaque
alliage, la continuité de la phase PA est améliag@@s recuit. En effet, la transition entre
domaines de PA dispersés et continus est |égéradeatée entre les morphologies en sortie
d’extrudeuse et celles recuites. Elle est entret32wt% de PA avant recuit et elle est proche
des 20wt% apres recuit. La température de crissédilin du PA dans les alliages recuits
confirme cette tendance. La phase de PA dansal@liB20 non-recuit cristallise a 134°C.
Aprés recuit de cet alliage, la cristallisation 84 est décalée vers les plus hautes
températures et a lieu a 173°C. Pour les teneurBAerde 40 et 50wt%, nous pouvons
observer des bicouches resserrées de PA. Poiad@akkontenant 75wt% de PA, les domaines

nanostructurés sont macro-séparés dans la maticertstalline de PA.
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2.E.Il. Influence de la teneur en polyamide de grande masse

Nous nous intéressons ici I'influence de la prapartelative en LPA dans la phase de PA sur
la morphologie des alliages et sur les propriété&satiines. La teneur en PA est constante et
égale a 36wt%. Dans la suite, nous adopteronstéion Ax pour désigner un alliage dont la
composition est 64wt% FPE2 + 36wt% [x %LPA + (1006SPA]. Par exemple, la phase de
PA de l'alliage A25 contient 25wt% de LPA et 75wtdé SPA. Au total, sept proportions de
LPA ont été étudiées : 0 ; 25 ; 40 ; 55 ; 60 ; 6@@E%. En annexe B.lI, I'évolution de la
force pendant I'extrusion nous donne des indicatisar le rendement de ces difféerentes

extrusions réactives.

2.E.Il.1. Morphologies des alliages

La Figure 2-31 présente les morphologies des aliag&5, A40, A60 et A66. Les structures
des alliages AO, A55 et A100 ont déja été préserdaas le Chapitre 1.

Les alliages, dont la phase de PA contient 0 a &0de LPA, ont des morphologies co-
continues. L'épaisseur des domaines de PA, estsméées images TEM, augmente avec la
fraction massique en LPA. La Figure 2-32 montre Hépaisseur varie de 11 a 35 nm.
L’alliage A66 est encore nanostructuré mais les aloes de PA sont plus dispersés dans la
matrice de FPE2. Leurs formes ne sont pas compégtesphériques, certains domaines sont
tres allongés et sont en contact les uns avecugesa L'alliage A100 est compléetement

macrosépare : les domaines de PA sont sphériques eh diametre entre 0.1 et 1 micron.

Les morphologies de ces alliages semblent étrecipatement contr6lées par la teneur en
copolymeéres et par la fraction de chaines libreBAleLe rendement de I'extrusion réactive a
un effet direct sur la structuration des alliages.effet, la présence d’'une grande quantité de
copolymeres dans un alliage assure sa nanostrticturha quantité d’interfaces de I'alliage
augmente avec la teneur en copolymeéres synthé@sésme l'augmentation de la fraction de
LPA est défavorable a la synthése du copolymeéréégries alliages contenant une grande
quantité de LPA contiennent le moins de copolymgreffés. Parallelement, quand la teneur
en LPA augmente, la fraction de chaines libres Aealgmente aussi. Les chaines libres de
PA gonflent les microdomaines de PA du copolym@&exi provogue un épaississement des
domaines de PA dans l'alliage, la réduction de dangté d’aire interfaciale et donc la
formation d’une morphologie grossierement struautérsque la teneur en copolymeres est

trop faible et la teneur en chaines non-grefféed?detrop grande, les chaines libres ne
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peuvent plus s’incorporer a la nanostructure duolyopére sans macroséparation (cas de
I'alliage A100).

o
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Figure 2-31 : Images TEM des alliages avec une asitipn
de la phase de PA variable
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Figure 2-32 : Epaisseur des domaines de PA danallieges
avec une composition de la phase de PA variable

2.E.11.2. Cristallisation des alliages

Dans les alliages (sauf pour A100), les taux dstallinité du PA et du FPE2 sont
indépendants de la proportion de LPA introduite sdda phase de PA. Ces taux

valent respectivement environ 22% pour la phadeAlet 12% pour la phase de FPE2.
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Figure 2-33 : Températures de fusian €t de cristallisation )
du PA (a) et du FPE2(b)

Les températures de fusion et de cristallisatiaurpe PA et le FPE2, sont représentées en
fonction de la teneur relative en LPA, sur la Fg@r33. Les températures de fusion du PA et
du FPE valent respectivement 218°C et 79°C, ebhes imdépendantes de la composition de

I'alliage. Les températures de cristallisation duidns les alliages sont toujours en dessous
de la température de cristallisation des mélangeRAl Le processus de cristallisation du PA

dans les alliages est retardé, la cristallisat&irdenc plus difficile. De plus, la température de

cristallisation dépend de la teneur en LPA : ellgmente entre 0 et 60% puis diminue pour

100%. L'alliage A100 a deux faibles pics de criggation pour le PA, a 155°C et a 82°C.

Le changement de morphologie, pour les alliagescqgntiennent entre 60 et 100% de LPA
dans la phase de PA, peut expliguer la diminutietadtempérature de cristallisation du PA.
En effet, la morphologie parait encore co-contiauec 60wt% de LPA. Quand la teneur en
LPA continue a augmenter, la phase de PA devientplds en plus dispersée et
macroscopique. Dans une morphologie co-continuegristallisation peut se propager
facilement, grace a la continuité de la phase de BArevanche, la cristallisation du PA
devient un processus plus difficile, quand la prdes®A est une dispersion de nodules isolés.
En effet, quand la taille des domaines de PA dimima probabilité de trouver des germes de
cristallisation diminue. La transition de morphago-continue a dispersion provoque donc

un retard et un fractionnement de la cristallisatia PA dans l'alliage A100.

Pour les alliages avec une teneur relative de LPRf&eeO et 60%, la température de

cristallisation augmente. Parallelement, nous awangjue la largeur des domaines de PA
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augmente avec la fraction relative de LPA. Malgrédntinuité de la phase de PA, I'épaisseur
des domaines de PA et le confinement des chainBé&demblent contrdler la cristallisation.

Plus les domaines de PA sont étroits et fins, lalesistallisation est retardée.
Le confinement des chaines de FPE2 intervient @ass la cristallisation de cette phase. En

effet, la température de cristallisation du FPEg@naente progressivement avec la teneur en

LPA et en méme temps, les domaines de FPE2 sqitiglen plus grands, voire en matrice.
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2.F. Conclusion du chapitre 2

Dans ce chapitre, nous avons caractérisé par difirades rayons X les phases cristallines du
polyamide 6 (PA) et du polyéthyléne fonctionnal{§¢’E), dans les homopolymeres purs,
dans les copolyméres extraits et dans les alliabesis avons aussi étudié par DSC
I’évolution de la cristallisation dans les domaidesPA et de FPE, plus ou moins confinés.

Dans les mélanges bimodaux de polyamides, nouomenss pas capables de séparer les
phénomenes de fusion et de cristallisation desegetit des longues chaines de PA. Nous ne
pouvons pas dire non plus si les deux types denekaio-cristallisent ou pas. Le taux de
cristallinité n’est pas affecté par le mélangeldrsgue période et I'organisation sphérolitique

des longues chaines de PA n’est toutefois pas egfr I'ajout de petites chaines de PA.

Les phases de polyamide et de polyéthyléne cisgall dans les alliages et dans les
copolymeéres. Les chaines de polyamide et de pgligéta cristallisent dans les mémes
phases cristallines et aux mémes températuresstmfque leurs homopolymeéres respectifs

purs. Les taux de cristallinité des deux phasesé&eués.

Dans les copolymeres greffés extraits, les domairistallins de PA et de FPE sont confinés
dans les domaines microséparés. La forte ségrégatire les blocs de FPE et de PA
empéche toute réorganisation a I'échelle de tempspibcessus de cristallisation. Le
confinement des greffons de polyamide provoguemyportant retard a la cristallisation. De
plus, la phase cristalline des greffons de PA démin nombre de greffons par chaine de
copolymere. Quand le copolymére porte peu de greffmr chaine, le repliement des chaines
cristallines est possible. Le PA peut cristallieermphas@, dans des conformations de chaines
antiparalleles. Quand le nombre de greffons augendans le copolymere en peigne, le
repliement de chaines de polyamide est géné. Leffogs cristallisent préférentiellement

dans des conformations paralleles, c’est-a-dirs tlaphass.

Dans les alliages, la cristallisation des deux ebase perturbe pas les morphologies
nanostructurées des alliages. Des paquets de émrwiktallines sont localement observés
dans les phases de PA et de FPE. Un recuit audpigic de fusion du PA permet de mieux
révéler les lamelles cristallines dans la phasBAleQu’elles soient greffées ou non greffées,
les chaines de FPE et de PA cristallisent dansalésges. Une seule température de

cristallisation apparait pour la phase de PA; ek comprise entre la température de
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cristallisation du PA greffé et celle du PA pur. letard a la cristallisation de cette phase est

lié au confinement.

Nous avons aussi étudié l'influence de la teneudetla composition de la phase de
polyamide sur la morphologie et la cristallisaties alliages. La nanostructure des alliages
est imposée par la structuration du copolymeredmfjoritairement par les petites chaines
de PA. L’introduction de longues chaines de PA pgue une diminution de la quantité de
copolymere, une diminution de la quantité dinteefaet donc un épaississement des
domaines continus de PA. Au-dela d’'une certainentiigade LPA, une macroséparation de
phase apparait. La teneur relative maximale en BHAtroduire pour conserver un alliage
nanostructuré est de 66wt%. La température dealiissttion du PA évolue avec la quantité
de LPA introduite. Quand I'épaisseur des domainggreente, le retard a la cristallisation
diminue, la cristallisation est de moins en moimnfmée. Quand l'alliage devient une
dispersion macroséparée de domaines de PA, ilstexilus assez de nucléi pour initier la
cristallisation dans chaque domaine. La cristaltisadu PA devient fractionnée.

Lorsque la teneur en PA dans l'alliage est entr@?8®@t 50wt%, la continuité de la phase PA
est maintenue sans évolution de I'épaisseur desaide@s La température de cristallisation
n’évolue pas non plus. Pour des teneurs inférieemeBA, un confinement en domaines isolés
est observé avec un retard a la cristallisationd@la de 57wt%, le PA est macroséparé en
domaines micrométriques, la température de ciissaitibn du PA tend vers celle du polymére

pur.
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Chapitre 3 : Propriétés mécaniques

Dans les deux chapitres précédents, nous avongérgue nous étions capables d’incorporer
de longues chaines de polyamide 6 dans des allrrgesstructurés a base de polyéthylene
fonctionnalisé et de polyamide. Dans les domainainés de l'alliage, les chaines de
polyamide et de polyéthylene cristallisent. Dantsecpartie, nous allons étudier comment les
propriétés cristallines des deux phases conféerenk alliages des propriétés

thermomécaniques remarquables.

Nous commencons ce chapitre par une présentatisnpagriétés mécaniques des deux
homopolymeéres de polyéthyléne et de polyamide Xa¢lans mécaniques et comportements
mécaniques a grandes déformations). Nous nousesstgms ensuite a linfluence du
confinement sur les mécanismes de déformation gelyméeres nanostructurés, comme les

élastomeres thermoplastiques.

Les propriétés mécaniques de nos alliages soniéétighar analyse mécanique dynamique
(DMA) et en traction a deux températures (25 et°C)0Nous cherchons a décrire ici
comment les différents parametres déja étudiés kdandeux premiers chapitres influencent
les propriétés mécaniques des alliages. Ces paesmébnt: I'ordre d’introduction, la
température et la vitesse d’extrusion, le recaitdmposition de la phase de polyamide. Nous
décrivons en particulier comment l'incorporationldegues chaines de polyamide 6 dans les

alliages modifie les propriétés mécaniques deagah.
Nous présentons finalement un projet d’article &g relations entre les comportements

mécaniques de nos alliages a 150°C et leurs éwnhitstructurales et morphologiques

pendant la déformation.
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3.A. Etude bibliographique
3.A.l. Relaxations mécaniques des homopolymeres

3.A.l.1. Polyamide 6

Le polyamide 6, aprés séchage, possede trois telagsamécaniques principales 3 ety,
respectivement autour de 70°C, -55 °C et —140°Chfidd5] (Figure 3-1). La relaxatian

est associée aux mouvements de longs segmentaifeghdans la phase amorphe (environ
15 groupements amide). Elle est la manifestatiodadegansition vitreuse. La relaxatigh
n'est visible que si I'échantillon de polyamide 6ntent des molécules d’eau ou s'il est
refroidi trés rapidement. En présence d’eau, édbeptique par les mouvements des molécules
d’eau qui créent des liaisons hydrogene sur legpgnments amide déshydratés. La relaxation
y correspond aux mouvements concertés des groupdw/lerd (-CH-) entre les fonctions
amide. L'eau a aussi un role plastifiant puisqe’@&iminue aussi les températures de chacune

des transitions.
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s >
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Figure 3-1 : Spectre thermomeécanique du LPA a 1t @/min
Module de conservation E’ (__) et tan delta (- -)

3.A.l.2. Polyéthylene

Le polyéthylene possede trois relaxations meécasiguincipalesy, B et a, respectivement

autour de -130°C, -10°C et 80°C (Figure 3-2). Cépat, leurs origines moléculaires font
encore débat dans la littérature. [Alberola 89] dKha 85] Nitta2001 Voici quelques
éléments d’interprétation communément admis poaftribution de ces transitions a des

mouvements moléculaires. Les relaxatigret 3 sont probablement dues a la phase amorphe
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alors que la relaxatioa est sans doute associée a la phase cristallingrahaitiony est
souvent associée a des mouvements de segments (@ 4 liaisons CHl dans la phase
amorphe, comme les bouts de chaine. La relaxftigexplique généralement par d’amples
mouvements de chaines dans la phase amorphe, clesiimeucles. La transition vitreuse du
polyéthyléne correspondrait a la relaxation méaaayoet/ou a la relaxation mécanigfieLa
relaxation a trouve vraisemblablement son origine dans la diffa des défauts,
thermiquement activée, dans ['épaisseur des lamedliastallines qui mettraient en
mouvement ou déformeraient les régions de la plamerphe qui sont a linterface

cristal/amorphe.
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Figure 3-2 : Spectre thermomécanique du FPE2 a dt+8”C/min
Module de conservation (__) et tan delta (- -)

La Figure 3-3 compare les spectres thermomécanpié®is polyéthylénes : un PE linéaire

basse densité (LDPE), un PE linéaire haute de(idid’E) et un PE basse densité ramifié
(conventionnel LDPE). [Khanna 85] Les modules deseovation, les valeurs de tan delta et
les températures de relaxations mécaniques de exos FPE sont tres comparables a celles
mesurés pour les PE basse densité. En effet, ktéet la cristallinité influencent I'allure du

spectre thermomécanique du polyéthylene. Le modeleonservation augmente avec la
densité du PE alors que la valeur de tan deltandieniquand la densité augmente. Les
polyéthylenes basse densité présentent des valeutan delta ou la composante visqueuse
contribue plus que la composante élastique. Latiposet I'intensité des trois relaxations

meécaniques sont aussi influencées par la natupslgéthyléne testé. Khanna montre que des

lamelles cristallines épaisses entrainent une teatyré élevée pour la relaxation mécanique

162



a. Par ailleurs, I'intensité des relaxatighgty semble augmenter avec le volume de la phase

amorphe (trempe, ramification et/ou basse densité).

LogE’'(Pa) Tans
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Figure 3-3 : Spectres thermomécaniques du LDPEimegnoir), du HDPE (--)
et du LDPE ramifié'() a 1Hz et 3°C/min, (a) E’ et (b) tan delta [Khan®3]

3.A.ll. Généralités sur la déformation des polymeres semristallins

Dans ce paragraphe, nous allons décrire le compertemécanique d’'un polymeéere semi-

cristallin aux grandes déformations.

3.A.Il.1. Courbe contrainte-déformation des polymeres semi-gstallins

La Figure 3-4 présente I'évolution schématiqueadedntrainte en fonction de la déformation
d’'un polymere semi-cristallin, dans un essai detiwa uni-axiale a température ambiante.
Nous allons décrire les trois domaines de cettebeyuéterminés en fonction de la gamme de
la déformation. La premiére étape a lieu aux failléformations. Le polymere semi-cristallin
se déforme d’'abord de maniére élastique puis rapmde viscoélastique. Le comportement
mécanique élastique est caractérisé par une dépandméaire entre la contrainte et la
déformation, la pente étant le module de Youngseeil de plasticité apparait lorsque la

déformation devient plastique a une contragyte

Le second domaine, plastique, provoque donc desrrdéfions irréversibles. Au seuil de
plasticité, il peut apparaitre une striction quirespond a une zone d’instabilité plastique ou
la contrainte se concentre. La localisation de dfomnation plastique se manifeste sur la
courbe par la chute de la contrainte a déformatmmstante apres le seuil de plasticité. Ce
phénomene s’appelle un adoucissement de contr&inke striction est stable, elle se propage
le long de tout I'échantillon a contrainte quasist@ante. Si la striction devient instable, la
déformation est localisée dans la striction, juada’rupture parfois.
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La troisieme partie de la courbe est appelée digmisnt sous contrainte et correspond a la

raideur maximale des molécules orientées avantireipt

N,

Contrainte nominale (MPa)

Déformation (%)

Figure 3-4 : Allure d’'une courbe contrainte-défortioan d’'un polymeére semi-cristallin
dont 'amorphe est vitreux

Les Figure 3-5 montrent les courbes représentanbmdrainte nominale en fonction de la
déformation du PA6 (Figure 3-5-a) et des deux pgbljénes fonctionnalisés (Figure 3-5-b),
a température ambiante. Le polyamide de grande enhB#\ se comporte comme un
thermoplastique semi-cristallin avec une phase ph@vitreuse. Le module d’Young est de
1500 MPa. La contrainte et la déformation au saeiplasticité sont respectivement égales a
70 MPa et a 7 % et correspondent a I'apparitiome’striction. La fin du seuil de plasticité
du PA6 est marquée par un épaulement qui tradsitraieivements coopératifs des molécules
liens entre les phases cristallines et amorphdsan®7] La striction macroscopique se
propage le long de toute I'éprouvette jusqu’a emvi200 % de déformation. Aprés un faible
durcissement sous contrainte, le PA6 casse a 65aVIB40 %.

Les deux polyéthylenes fonctionnalisés, FPE1 etZ-Bant trés ductiles. Comme ils sont peu
cristallins et que leur phase amorphe est caoutchumia température ambiante, leur courbe
mécanique est « en genou » Les FPE1 et FPE2 qecatesement des modules d’Young de
17 et 14 MPa, une contrainte a la rupture de 3®@7eMPa et un allongement a la rupture de
470 et 570 %.
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Figure 3-5 : Courbes de traction du LPA (a) et aéixl FPE (b) :
FPEL1 (noir) et FPE2 (gris)

3.A.Il.2. Paramétres extrinseques affectant les propriétés roaniques

Le comportement mécanique des polymeres semidtiristaest dépendant de parameétres
extrinseques tels que la température, la vitessEftemation et le taux d’humidité.

Dans les polymeéres semi-cristallins, I'existencend’ striction dépend de I'état de mobilité
des chaines amorphes. Si la température de I'experiest supérieure a la température de
transition vitreuse, les chaines amorphes seranttchoutiques et il n'y aura pas de striction.
Si I'expérience a lieu alors gque les chaines anewglont vitreuses, il y aura une striction. Sur
la Figure 3-5-a, le PAG étiré a température ambignésente bien une striction qui se propage
le long de I'éprouvette avant rupture. A 150°CPla6 ne présente pas de striction car la
transition vitreuse est autour de 80°C.

Augmenter la température et/ou diminuer la vitedsedéformation d’'un essai de traction
diminue la contrainte au seuil, le durcissemenissmntrainte et la contrainte a la rupture.
Ces deux actions augmentent la déformation a leureiget modifient la transition fragile-

ductile d’un polymere de masse donnée. [Shan @&fjgPPierron 01] [Brown 83]

Le taux d’humidité est aussi un parameétre a premsfrecompte dans le comportement
mécanique du polyamide. En effet, le PA6 est hygppsjue. L’'eau s’absorbe principalement
dans la phase amorphe, provoquant la rupture etnglacement des liaisons hydrogéne
inter-chaines et intra-chaines entre des groupananide par des liaisons plus faibles avec
les molécules d’eau. [Galeski 88] L’action de I'esmitraduit par un effet plastifiant sur les
relaxations mécaniques du polyamide 6 : a temp&ambiante, la phase amorphe d'un

polyamide 6 humide est caoutchoutique alors quietlevitreuse, apres séchage. L’action de
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I'eau sur les propriétés mécaniques du PAG6 est daajeure: son absorption entraine une
diminution du seuil de plasticité a température immie et une amélioration de sa ductilité.
[Miri 09] [Ferreiro 00]

Le comportement mécanique macroscopique d'un pakynsemi-cristallin traduit des

déformations a plus petites échelles dans le naatéGomme les polymeéres semi-cristallins
sont organisés a différentes échelles (chaine mmadéculaire, cristal, empilement de
lamelles cristallines et amorphes, superstructuoennce les sphérolites), les micro-
mécanismes de déformation sont variés et se détoaléous ces niveaux d’organisation.
Nous allons brievement décrire ces mécanismes ttanidtion dans les deux prochains

paragraphes.

3.A.1.3. Mécanismes de déformation des polymeres semi-crifitas

Les mécanismes de déformation difféerent dans |aghaorphe et dans la phase cristalline.
La position de la température d'essai par rappola d&empérature de transition vitreuse
modifie le caractere déformable de la phase amodilne polymeére semi-cristallin. Si un

polymére semi-cristallin est déformé a une tempéeainférieure a sa transition vitreuse, les
phases amorphes et cristallines seront équivalanteaniquement et commenceront a se
déformer quasiment en méme temps. Si la tempérdtessai est supérieure a la température
de transition vitreuse, la phase amorphe sera claoutique et donc beaucoup plus molle que
la phase cristalline. Les chaines amorphes sefahbil déformées sans que les cristallites

ne soient atteintes. [Haudin 95] [Galeski 03]

Trois mécanismes principaux décrivent généraleaedéformation de la phase amorphe : le
glissement interlamellaire (Figure 3-6-b), la sé&pian interlamellaire (Figure 3-6-c) et la
rotation de I'empilement (Figure 3-6-d) de lameltesstallines et amorphes. Le glissement
interlamellaire se caractérise par le glissemendeex lamelles cristallines parallelement
'une par rapport a l'autre. Lorsqu’'une contrairgst appliquée perpendiculairement a la
surface de la lamelle, la séparation interlamallaintraine une variation de la distance entre
lamelles. La séparation interlamellaire peut s’aggagner de cavitation. La rotation
d’empilement de lamelles permet d’enlever les dsstms dans les cristallites causées par la

déformation de la phase amorphe.
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Figure 3-6 : Représentations schématiques des tnésanismes de déformation
de la phase amorphe dans des lamelles planes sadées (a)
(b) Glissement interlamellaire (c) Séparation in&enellaire (d) Rotation [Haudin 95]

Rapidement, les phases amorphes et cristallindsssuid des déformations coopératives et
irréversibles. La déformation plastique de la phasstalline a d’abord lieu sans destruction
de l'ordre cristallin, par glissement cristallognégue, par maclage ou par transformation

martensitique.

Le glissement cristallographique est la déformatemplus importante et la plus fréquente.
Elle est définie a I'aide d’'un systeme de glissemerest-a-dire une direction de glissement
noté [hikdld], et un plan de glissement notgkgh,) qui contient la direction de glissement. Le
plan de glissement est paralléle aux plans criggedphiques ou le glissement a lieu. Les
plans de glissement se révelent presque toujorgdedt plans de plus forte densité atomique,
et les directions de glissement, les directionstaltographiques les plus denses. Dans les
polyméres semi-cristallins, le plan de glissemaeitt cbntenir I'axe des chaines. Il existe donc
deux types de glissement: un glissement dansrk&ctin des chaines et un glissement
perpendiculaire aux chaines (glissement transveielr le polyéthylene haute-densité
cristallisé dans une phase orthorhombique (diredes chaines selon I'axe c), trois systemes
de glissement sont connus : deux glissements @adgdction de la chaine (100) [001] et
(010) [001] et un glissement transverse (100) [010] quatrieme glissement a été prédit
mais jamais observé, (110) [001]. [Bartczak 92] Heyolyamide 6 cristallisé dans la phase
monocliniqgue a (direction des chaines selon I'axe b), trois gys® de glissement ont
été répertoriés: deux glissements dans la directota chaine (001) [010] et (100) [010] et
un glissement transverse (001) [100]. [Lin 92] liessons hydrogene inter-chaines peuvent
restreindre les glissements possibles pour lesnebairistallines du PAG6. [Ito 98] Dans le
systéme (100)[010], les liaisons hydrogéne croidentplan de glissement et résistent

significativement au glissement.
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La déformation plastiqgue par maclage a lieu quarelpartie du cristal est cisaillé par rapport
au reste du matériau qui reste non-déformé. Leagacéntre les plans (110) et (310) a été

prédit pour le polyéthyléne. [Lin 94]

Induite par I'action d’une contrainte, la transf@ton martensitique est une transformation
de la phase cristalline des cristallites dans wieedorme cristalline. Les cristayxet 3 de
polyamide 6 subissent cette transformation et denapt des cristauxi. Le polyéthylene

orthorhombique peut aussi se transformer en streichionoclinique. [Lin 94]

Lorsque les polymeéres semi-cristallins s’organisent sphérolites, la déformation des
cristallites different selon leur localisation dales sphérolite. Trois régions sont alors a
distinguer : équatoriales, diagonales et polaitess phases amorphes inter-lamellaires et
inter-sphérolitiques se déforment également diffénent. Nous n’entrerons pas plus dans les
détails de la déformation sphérolitique puisquedeax phases de FPE et de PA ne sont

jamais organisées au-dela de 'empilement lamelldns nos alliages. (Chapitre 2)

Une plus grande déformation des polymeres sentaliiins entraine la formation d’'une
structure fibrillaire en plusieurs étapes (Figuré)3[Peterlin 71] [Schultz 74] Les chaines des
cristaux commencent par s'orienter le long de taafion de traction, sans modification de
I'ordre cristallin. Ensuite, les cristallites sai#truites par le dépliement des chaines du cristal
et par la fragmentation en blocs cristallins pltite. Des segments de chaines étirées
amorphes connectent ces petits blocs cristallingratent I'élongation des micro-fibrilles.
Ces «connections moléculaires inter-blocs crisg@b sont souvent appelées dans la
littérature, molécules liens. Leur origine est deutine partie de ces molécules sont déja
présentes a I'état non-déformé. Ces chaines anwhiginé des lamelles cristallines et peuvent
étre enchevétrées. D’autres molécules liens sdrdesr lors de la fragmentation en blocs
cristallins. Elles sont issues du débobinage dmioes chaines qui participaient initialement
a des cristallites. Les molécules liens de I'étatilfaire peuvent se faire soit entre deux

fibrilles différentes, soit au sein d'une mémeiflbr [Peterlin 71]
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Figure 3-7 : Modéle de Schultz et Peterlin de léod@ation des lamelles cristallines (a)
(b) Orientation des segments cristallins le lond’dee de traction
(c) Fragmentation des cristallites (d) Formatiorude structure fibrillaire [Schultz 74]

Aux tres grandes déformations, la formation de eaux cristaux a partir de zones amorphes
tres étirées et le réarrangement des petits bligtsltins peuvent entrainer un durcissement
sous contrainte du polymére semi-cristallin. [Sthid#] [Peterlin 71] Finalement, la rupture

dans les polymeéres semi-cristallins se fait paredésevétrement ou par scission des

molécules liens dans les micro-fibrilles.

3.A.Il.4. Mécanismes de plasticité et d'endommagement

Nous avons décrit dans le paragraphe précéderdélesmations locales. La multiplication
de ces phénoménes dans un matériau étiré engendogp@lement deux mécanismes de
plasticité plus globaux : les bandes de cisailldmein les craquelures. Les bandes de
cisaillement sont le résultat de I'écoulement it dans les polymeres semi-cristallins.

En utilisant la microscopie a force atomique, Hesra montré qu’en dessous de 160°C, la
déformation plastique du PA6, organisé en sphémlise fait principalement par I'initiation
et la propagation de bandes de cisaillement danphkse amorphe. Les bandes de
cisaillement morcellent les lamelles cristallines petits blocs cristallins. [Ferreiro 00]
[Ferreiro 04b] [Ferreiro 04a]
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3.A.lll. Parametres intrinseques affectant les propriétés no@niques

3.A.lll.1. Masse molaire en nombre

Un polymére peut répondre selon deux modes priogiga une sollicitation mécanique
uniaxiale : soit il est fragile, soit il est duetil[Galeski 03] Un matériau est fragile lorsqu’il
présente une courte dépendance linéaire entrentaagtte nominale et la déformation avant
rupture. Dans les polymeres, le comportement fagét généralement le résultat de
nombreuses craquelures. Elles sont créées a acesuidy matériau, se propagent et forment

des microfissures, qui sont a I'origine de la ruptiragile.

Un matériau est ductile lorsqu’il présente un sdaiplasticité et un écoulement plastique. Le

seuil de plasticité est relié a la formation deqoedures ou/et de bandes de cisaillement. Les
craguelures apparaissent dans les matériaux eauseds leur transition vitreuse alors que les

bandes de cisaillement correspondent a de I'écaneplastique dans le matériau, qui peut

survenir sur une large gamme de température.
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Figure 3-8 : Transition fragile-ductile du polyanadb
en fonction de la masse molaire [Bessell 75]

Bessell a étudié I'influence des conditions de pwyisation et de cristallisation sur les
propriétés mécaniques aux grandes déformationsylthétisant différents polyamides 6 par
polymérisation anionique, il a montré que la massdaire en nombre des chaines de PA6
augmente avec la température de polymérisatiorkiggare 3-8 montre que les PA6 de plus
faible masse ont un comportement mécanique fragildme notre SPA, alors que les PA6 de

plus grande masse ont un comportement mécaniquigedwomme notre LPA. [Bessell 75]
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La présence de connections moléculaires entreilgalites, ou molécules liens, explique la
transition fragile-ductile de ces chaines de PAG.

3.A.l1ll.2. Molécules liens et enchevétrements

Les connections moléculaires inter-cristallitesessielles dans la déformation des polymeres
semi-cristallins, transmettent d’abord la contraiatix lamelles. [Schultz 84] Plus le réseau de
connections inter-cristallites est dense, pluslarainte sera transmise de maniére homogene
sur toute la surface de la lamelle cristalline.drifogénéité de la contrainte permet aussi une
déformation homogene, c’est-a-dire du glissemetar iou intra-lamellaire. Si la contrainte
est transmise de maniere plus localisée, un phém®meé striction peut apparaitre ou de la
cavitation. [Seguela 07] Ces molécules limitent saunitiation et la propagation des
craquelures. En effet, dés que la phase amorplrmegtietement orientée, elles exercent une

force de rétraction sur les cristallites. [Men 03]

Les connections moléculaires inter-cristallites tseoit des enchevétrements, soit des
molécules liens. Dans la littérature des polymésemi-cristallins, les différences entre les
termes « connections moléculaires inter-cristallite « enchevétrements » et « molécules
liens » sont souvent floues. Il est établi que demnections moléculaires inter-cristallites
gouvernent les propriétés mécaniques des semaltirist pourtant une preuve directe de leur
existence est encore difficile a obtenir. Selonuséy la présence des connecteurs inter-
cristallites dans les polymeres semi-cristallinsnagsse molaire suffisante s’explique selon
deux arguments. [Seguela 05] D’abord, la massegmlymeére semi-cristallin est supérieure
a la masse critique d’enchevétrement. Comme lelsemdtrements sont des défauts exclus de
la phase cristalline, ils forment des liens ent&s dristallites adjacentes. De plus, le rayon de
giration de la pelote a I'état fondu est supérieliépaisseur d’une lamelle cristalline a I'état
solide. Une chaine traversera une couche d’amamoadition que le repliement des chaines

dans les lamelles cristallines soit régulier eatie.

Le nombre de connections moléculaires inter-ctitdal augmente avec la vitesse de
cristallisation et la masse molaire moyenne en enddw. L’absence d’enchevétrements
explique le comportement mécanique fragile d'uryawlide 6 ou d’'un polyéthylene de trop
faible masse ou cristallisé trop parfaitement. ¢Ret 71] [Bessell 75] [Brown 83]

Les propriétés mécaniques de deux chaines de PRewticées, avec la méme densité
d’enchevétrements, ont aussi été comparées. Lalghgsie chaine de PA6 a toujours une
contrainte plus élevée, quelque soit le taux drjEement regardé. [Ito 01] Comme le nombre
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d’enchevétrements par chaine augmente avec ladongie la chaine, I'efficacité mécanique
de la phase amorphe augmente aussi. [Peterlin 71]

De plus, la déformation d'un polymere semi-crigtalpeut aussi étre vue comme la
déformation de deux réseaux interpénétrés : uranésgide cristallin et un réseau fluide
amorphe enchevétré. A partir d'un modéle d'élastictaoutchoutique, Persyn et Men
évaluent la densité d’enchevétrements mécaniqueridicaces dans la phase amorphe.
[Men 05] [Persyn 06] Men inclut dans la densiténdigevétrements mécaniquement efficaces
les liaisons hydrogéne du PA6, qui sont modifialpiasla température. La dilution de chaines
enchevétrées de PAG, par des chaines non-enches/étramorphes d’'un copolyamide semi-
aromatique (aPA), modifie aussi les propriétés migcees. [Persyn 06] [Miri 07] Les chaines
d’aPA sont seulement miscibles avec la phase araodeh PA6 et ne perturbent pas la
cristallisation du PAG cristallin. Plus la tenetaflA est élevée, plus le mélange a un taux de
cristallinité total faible, une contrainte au sedé plasticité faible et un allongement a la
rupture élevé. D’'aprés ce modéle, les chaines nohewétrées agiraient comme un diluant

pour le réseau de chaines enchevétrées efficaces.

3.A.lll.3. Cristallinité et phases cristallines

Deux caractéristiques de la phase cristalline pguvedifier les propriétés mécaniques d’un
polymeére semi-cristallin : le taux de cristallingéla forme cristalline des cristallites.
Une diminution du taux de cristallinité entraineeutiminution de la contrainte au seulil.

Bessell a montré que cette diminution améliorassala ductilité des PA6. [Bessell 75]

De plus, le polyamide 6 dans la phase mésomofphest plus ductile que la phase

prédominantex, alors que la phase cristalligex un seuil de plasticité plus faible et une plus
grande ductilité comparé aux cristawx [Ilto 98] [Penel-Pierron 01] Ito interprete ces

différences de ductilité par une variation de lecéodes liaisons hydrogene inter-chaines. En
effet, la comparaison des mailles des phasest y montre que les distances entre les
groupements amide des chaines de PA6 (entre lésgjles liaisons hydrogene se forment)

en phase sont plus grandes qu’en phaselLa phasey a donc des interactions inter-chaines
plus faibles que la phase La diminution de la force des liaisons hydrogarier-chaines et

de leur densité expliguerait la plus grande duétde la phasegpar rapport a la phase
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Ito a étudié la ductilité d’échantillons de PA6 sdarmesa ouy, cristallisés a partir du fondu
ou a partir d'une solution. Les films obtenus atipad’'une solution ont une densité
d’enchevétrements et de molécules liens plus faiglee les films obtenus a partir du fondu.
La ductilité augmente quand la densité d’enchew@rgs diminue. [Ito 98]

Jusqu’ici, nous avons décrit les meécanismes de rmé@toon qui ont lieu dans les
homopolymeéres semi-cristallins de polyamide 6 etpdléthylene. Dans nos alliages, les
phases de polyamide et de polyéthyléne répondrangasollicitation mécanique globalement

de la méme maniéere que leurs homopolymeres refgpecti

Cependant, il est nécessaire de comprendre leSrafifes de comportements mécaniques
d’'alliages de polymeres non-compatilisés, dallmgeompatibilisés et d'alliages
nanostructurés. Les alliages macroséparés et nopatdisés ont des trés mauvaises
propriétés meécaniques. Bien que le module d’Youngesapproximativement une loi des
mélanges linéaire, les propriétés aux grandes méfiiwns de ces alliages sont affaiblies et
perturbées par lincorporation de la phase disgerg@ns la matrice. Ces alliages
macroséparés contiennent une interface faible nficament et des zones ou les contraintes

se concentrent, ce qui a pour conséquence, un ctenpEnt mécanique fragile. [Baker 01]

L’ajout de compatibilisant dans les alliages contfjii&éés permet d’améliorer les propriétés
meécaniques de l'interface. Cependant, ces alliagegpatibilisés n’atteignent généralement
jamais les propriétés mécaniques des copolyméresadgnts. Les micromécanismes de
déformation dans les copolyméres sont différentscdex trouvés dans les mélanges
physiques de polymeres. [Adhikari 06] Cette diffie est attribuée aux liaisons covalentes

entre les différents blocs squelette/greffonsl&rganisation nanomeétrique des copolymeres.

Nos alliages nanostructurés, avec une majorit¢é dpolgmeres et des chaines
d’homopolyméres non-greffés qui gonflent la stroetudes copolymeéres, ont des
comportements mécaniques plus proches des copagme@urs que des alliages
compatibilisés. Dans la suite, nous nous intéressedonc d’abord a la déformation de
copolymeres blocs et en peigne puis a I'effet d@lit de chaines d’homopolymeres sur les

propriétés mécaniques des copolymeres.
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3.A.IV. Déformation des copolymeres blocs et en peigne

A notre connaissance, il n’existe pas de littémtur la mécanique de copolyméres en peigne
composes d’'un squelette et de greffons semi-ditsgaDe plus, les essais de traction sur nos
alliages ont été effectués a deux températuregt(250°) : le FPE est, soit tres peu cristallin
a température ambiante, soit complétement fondb@&C Nous allons donc décrire ici
guelques études qui concernent la déformation delpmeéres a blocs ou en peigne, avec un
constituant élastomeére et un constituant amorpineuwd ou semi-cristallin. Ces copolymeres
sont souvent des élastomeres thermoplastiquesbloes vitreux ou semi-cristallins agissent

comme des points de réticulation physique entrddesaines élastomeéres. [Holden 04]

3.A.IV.1. Influence de I'architecture des copolymeres

Un copolymére AB est défini par la proportion denoiméres A par rapport aux monomeres
B, par les longueurs des séquences de répétitidnadele B (alterné, a gradient, aléatoire ou
bloc) et par son architecture (bloc, étoile, greftéen peigne, hyperbranché). L’architecture
moléculaire particuliere des copolymeéres multi-blet multi-greffés permet d’introduire des
boucles et des ponts entre les micro-domaines,nmipdifient les propriétés mécaniques.
[Shah 09] Pour des structures lamellaires ou ckitjues, plus un copolymere (ABa de
blocs n, plus son module d’Young, son seuil detjgliés et sa déformation a la rupture seront
améliorés. [Koo 06] [Ryu 02] [Hermel 03] [Lim O4Phatak 06]

Dans les copolyméres en peigne, le nombre de giefieut étre contrélé par le nombre de
branchement par chaine et par la fonctionnalitéhdgue point de branchement. De maniére
assez équivalente aux copolyméres a blocs, pluppalymére en peigne aura de greffons,
plus il sera ductile. La super-élasticité de cepobgméeres en peigne, avec un squelette
élastomere et des greffons vitreux non-enchevésgésexpliquée par deux arguments : le
squelette élastomere forme un ressort entropiquattache un grand nombre de greffons et

le couplage plus efficace des domaines vitreuxafD@O] [Staudinger 08] [Zhu 06]

3.A.IV.2. Copolymeres a blocs avec des blocs vitreux

La morphologie des copolyméres a évidemment uridence sur les propriétés mécaniques.
L’influence de la nanostructure a principalemeét &udiée sur des triblocs poly (styréne-b-
butadiene-b-styréne) (SBS) et poly (styréne-b-isopb-styrene) (SIS), c’est-a-dire avec un

bloc central élastomére majoritaire et deux blatswx aux extrémités minoritaires.

174



Dair a comparé les propriétés mécaniques de tsb®IS, qui s’organisent en sphéres, en
cylindres, en lamelles ou dans une phase cubiqublelgyroide, selon la teneur de S dans le
tribloc. [Dair 99] [Dair 00] Les blocs S ont une ssea inférieure a la masse critique
d’enchevétrement du polystyrene (PS : 35 kg/mol)eebloc | une masse supérieure a la
masse critique d’enchevétrement. A température amidj le bloc S est vitreux et fragile alors
que le bloc | est élastomere. Le module d’Youngnaemge avec la proportion de styréne,
qguelle que soit la structure des copolymeres. lbdotr organisé en phase cubique double
gyroide est le seul, dans cette étude, a présengestriction macroscopique et un seuil de
plasticité marqué sur la courbe de contrainte-aéddion. La contrainte au seuil de plasticité
de cette phase gyroide (36wt% de PS) est supéidecetie de la phase lamellaire (45wt% de
PS) alors que sa teneur en bloc S est plus fdiee.triblocs organisés en spheres et en
cylindres présentent un comportement meécanique labiebaux eélastomeres, avec des
contraintes largement inférieures aux triblocs lémres ou gyroides. Des résultats similaires
ont aussi été trouvés pour des copolymeres eredéoiDair a fait varier le nombre de bras Sl.
La continuité de la phase styrénique, dans la tstreiccubique double gyroide, semble

gouverner le comportement mécanique de ces copodgaeblocs vitreux-élastomere.

Les propriétés mécaniques des copolyméres a gtesctdifféerentes ont toujours été
comparées sur des échantillons polygrains, c’'eiteamacroscopiguement isotropes. Il est
évident que la forte anisotropie de structures l@mes ou cylindriques entraine aussi une
forte anisotropie des propriétés mécaniques. Pammer les mécanismes de déformation de
ces structures, de nombreuses études ont été menéedes échantillons monograins,
préorientés par rapport a l'axe d'étirement. Le®ppétés mécaniques d'échantillons
polygrains seront la somme de toutes les contohatde grains multi-orientés par rapport a
la direction de traction. Ces structures monograins permis de mettre en évidence des
mécanismes de déformation différents selon I'oatoh de I'axe des cylindres ou du plan
des lamelles par rapport a la direction d'étiremert déformation de cylindres ou des
lamelles orientés perpendiculairement a la directitirement aboutit a des structures en
chevrons. Quand les cylindres ou les lamelles saenhtés parallelement a la direction de
traction, les structures initiales sont completemeatétruites par la déformation.
[Cohen 00] [Mamodia 08] Des les faibles déformatiorces structures présentent des
différences. Le module d’Young d’une structure oiée perpendiculairement a la traction est
inférieur a celui d'une structure isotrope polygraiui-méme plus petit que celui d’'une

structure orientée parallélement.
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La formation d’'une striction dépend aussi de I'ntédion de la structure. Lorsque les
structures anisotropes sont perpendiculaires adatin de traction, il existe bien un seuil de
plasticité marqué accompagné d’'un adoucissemeld dentrainte, signe du développement
d’une striction. Pour les structures paralleélea ditection de traction, il n'y a pas de striction.
Pour les structures lamellaires polygrains, lagmés ou non d’une striction dépend beaucoup

de la continuité de la phase styrénique.

Des hypotheses sur les mécanismes de déformaticaussi été émises pour des triblocs SIS
et SBS cubiques double gyroides, a partir des esucbntrainte-déformation associées a de
la diffraction des rayons X (SAXS). [Dair 99] [Saku01] [Sakurai 04] Dair explique que la
connectivité des domaines de PS dans ce type dehologie permet une répartition
homogene de la contrainte sur tous les domaind3Sjequelle que soit leur orientation. Un
domaine de S parallele a la direction de tractmmmencerait par subir de la nano-striction
puis s'allongerait de maniére homogéne. Un domda& perpendiculaire a la direction de
traction serait d’abord cisaillé ou courbé pouligteer a la direction de traction. Il serait alors
étiré suivant les mémes étapes qu’un domaine de&lgle. Méme si les blocs terminaux S
ne sont pas enchevétrés, le tribloc SIS est du@#é explique cette ductilité par la force de

rétraction développée par le bloc central enchéwarl.

La déformation d’un copolymére en étoile asymewi@B, initialement co-continu a aussi été
étudiée. [Adhikari 04] La Figure 3-9 montre la mofogie du copolymeére co-continu avant
déformation en a et aprés rupture en b. Au momena dupture, la structure co-continue se
transforme en structure fibrillaire resserrée igrale le long de I'axe d’étirement (indiqué par
la double fleche blanche). L'orientation des bldgset B est suivie par spectroscopie
infrarouge pendant le test de traction. Les blos®Bt plus orientés que les blocs S. Les deux
blocs s’orientent linéairement par rapport a lsodéhation macroscopique de I'échantillon. La
formation des fibrilles de PS se fait donc progresaent avec la déformation. [Adhikari 04]
[Sakurai 01]
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— Barre d’échelle = 100 nm [Adhikari 04]

3.A.IV.3. Copolymeres a blocs avec des blocs semi-cristallins

Les premieres études sur les propriétés de copobgrgemi-cristallin — élastomere ont été
effectuées sur des copolymeéres a blocs butadiermmtene hydrogénés. L’hydrogénation
des blocs butadiene de microstructure majoritaird fiermet de former des blocs
cristallisables comparables au polyéthylene, auetoges unités aléatoirement réparties de 1-
butene, due aux doubles liaisons 1,2. L’hydrogénatiu bloc isopréne permet de former un
bloc alterné éthyléne-propylene amorphe et élag®njEalk 71] Comme le polybutadiéne
hydrogéné (hB) a un comportement ductile, les ogpétes associés n’ont jamais de
phénomene de striction et sont rarement fragiles.chmportement mécanique de ces
copolymeres a blocs a été largement étudié par jdolilohajer 82] et Koo [Koo 05]
[Koo 06].

Tout d’abord, Mohajer a comparé trois copolymeregsd) le poly (butadiéne-b-isopréne-b-
butadiene) h(BIB), le poly (isopréne-b-butadienisdpréene) h(IBl) et le poly (butadiéne-b-
isoprene) h(BIl), sans tenir compte des effets demlarphologie. [Mohajer 82] Les
copolymeres h(BI) et h(IBI) ont un module d’Younggpfaible et une déformation rémanente
plus grande que celle du copolymere hBIB. Dansolgotymére hBIB, les extrémités des
blocs hl sont piégées dans les microdomaines Kinistale hB. Dans les copolymeéres h(IBI)
et h(BI), les blocs cristallins de hB jouent leerdlle charges isolées dans la matrice élastomeére
hl. Aux faibles teneurs en hB, le h(BIB) a un comipment d’élastomére thermoplastique, ou
les cristallites de hB jouent leur réle de poingsrdticulation. Par ailleurs, les copolyméres
hBI et h(IBI) n'ont aucune résistance mécaniquesicoulent plastiquement avec une phase
continue de hl legérement renforcée par les inchsscristallines de hB. Aux grandes teneurs
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en hB, les copolyméres hBIB, hiIBI et hIB se resdemttmécaniquement. La phase continue

de hB contrble la déformation.

De plus, la morphologie des copolymeéres hBIB, lgleeur des triblocs et I'orientation de
I'empilement cristallin par rapport aux micro-domes influencent les propriétés mécaniques.
[Seguela 89] [Koo 05] [Koo 06] D’aprés Séguéla, poun méme tribloc hBIB, la
cristallisation a partir d'une solution de polymét®mmogéne sera différente de la
cristallisation a partir du fondu hétérogéne. Sédmo, la morphologie d’un tribloc hBIB de
faible masse, homogéne dans le fondu, sera imgzeméka cristallisation. Celle d’'un tribloc

de plus grande masse sera induite par la microstipade phase.

La cristallisation et la microséparation de phaspdsent donc des structures différentes aux
copolymeres blocs hBIB. La structure contrélée [aarcristallisation est lamellaire : les
lamelles cristallines des blocs hB sont parall@les lamelles de la structure, les segments
cristallins du bloc hB sont donc globalement pedianaires aux interfaces. Expulsées
pendant la cristallisation des lamelles cristafliles phases amorphes non-miscibles de hB et
de hl sont confinées entre les cristallites de BB« ailleurs, la structure contrélée par la
microséparation de phase dans le fondu est cyjodrou lamellaire. Les lamelles cristallines
de hB sont alors perpendiculaires aux interfacetadsructure hétérogéne et les segments

cristallins du bloc hB sont paralléles aux inteefsc

Les copolymeéres hBIB cristallisés en fondu héténegéeont de meilleures propriétés
mécaniques que les copolyméres ou la structuremggtsée par la cristallisation (meilleurs
module d’Young, seuil de plasticité, contraintedéformation a la rupture). Pour connaitre
I'état de déformation des microdomaines et dessbiwmistallins de hB, Koo et al. ont couplé
le montage de traction a de la diffraction des nayX (SAXS et WAXS).

Dans le cas des copolymeres hBIB de grande masdene cristallisés en fondu hétérogene,
les microdomaines de hB s’orientent parallélemena a@irection de traction, ce qui fait

diminuer la distance inter-domaine. La directiontdection est donc le long des segments
cristallins de hB. Aux grandes déformations, lectisement sous contrainte de la courbe
contrainte-déformation est di a la transformaties hmelles cristallines de hB en fibrilles

étirées. Les blocs cristallins de hB assurent dmecréticulation physique dans le copolymeére
dont la structure est imposée par la microséparakiophase. La déformation morphologique,

phénomeéne déja observé pour les élastomeres thiastiqpes a blocs vitreux, est donc
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suivie ici par la formation de la structure fitsile des blocs cristallins.[Koo 06] A I'état
relaxé, la matrice composée des blocs hl, fortem&n€e par la déformation, est

completement relaxée alors que les blocs de hBecoast leur structure fibrillaire.

Les copolymeres hBIB de faible masse et cristalbsépartir du fondu homogéne (ou

cristallisés a partir d’'une solution) présentenésawne orientation progressive des cristaux
lamellaires de hB. La direction de traction devielinc perpendiculaire aux segments
cristallins de hB. Aux grandes déformations, lastaux isolés de hB se fragmentent et la

matrice hl s’écoule plastiquement.

Koo a aussi étudié les propriétés mécaniques dds-btacs h(Bl), l'influence de leurs
morphologies et du nombre de blocs n. [Koo 06] Rme masse de blocs hBI constante et
faible, tous les multiblocs cristallisent a padiun fondu homogéene. Les multiblocs sont
majoritairement lamellaires, sauf pour h(BIgt h(Bl).. La structure de h(Blj et h(Bl),est
alors plus désordonnée. Quand n<8, les multibleésgmtent un comportement mécanique
avec un allongement a la rupture modéré (< 400 %% multiblocs h(Bho et h(Bl)2
subissent un durcissement sous contrainte avecllongement a la rupture plus grand
(> 800%). Ce changement de comportement est assogBangement de structuration et au
nombre important de liens souples entre les cristi@uhB.

Il existe d’autres études sur les élastomeres thlamstiques avec des blocs semi-cristallins,
tels que les poly (éther-b-ester), les poly (ebtamide) ou les poly (éther-b-amide). Ces
copolymeéres ont été développés pour leurs dustiétdeur haute contrainte maximale, aussi
bien a température ambiante qu’a haute tempérdtdiodden 04] Ces études concluent aussi
sur la double orientation des microdomaines dessblsemi-cristallins et des chaines
cristallines, parallelement a la direction d’étieamh Ces deux orientations sont irréversibles
alors que la déformation du bloc élastomere esbeisistique. Lors de cycles mécaniques, la
déformation rémanente est due aux déformationverséles des blocs semi-cristallins.
[Myers 09] Dans les poly (éther-b-amide), la phpe/éther, molle par rapport a la phase
dure de polyamide, peut cristalliser aux grandésrdetions. [Sauer 02]

3.A.IV.4. Apport d’'un copolymére avec n blocs dans un homopwgmheére

Les propriétés mécaniques d’un semi-cristallin pet\aussi étre modifiées en mélangeant ce

semi-cristallin a un copolymére. Nitta propose €mple de I'ajout d’un copolymére aléatoire

propylene-alt-éthylene partiellement miscible danspolypropyléne isotactique. Les unités
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de propyléne co-cristallisent avec le polypropyl&mtactique alors que les autres portions du
copolymére s’incorporent dans la phase amorpherlantellaire du polypropyléne. Le
mélange résultant a un allongement au seuil deigtasplus élevé et une énergie absorbée
pendant la déformation plastique plus importante lgupolypropyléne seul. L’amélioration
de la ductilité et de la ténacité est expliquée lpafait que les chaines de copolymeres
agissent comme des molécules liens. [Nitta 05]

Adhikari a aussi ajouté du PS non-enchevétré awlgmere en étoile SB co-continu. Le
comportement mécanique du mélange est complétemadifié. [Adhikari 06] L'ajout de PS
entraine une évolution de la morphologie, d'unacstire co-continue a des lamelles plus ou
moins déformées, selon la proportion de PS ajoltgs mélanges avec moins de 40wt% de
PS restent ductiles avec une contrainte au seudliarde et un allongement a la rupture
diminué. A 50wt% de PS, le mélange devient méngiléacar la densité d’enchevétrements

dans le mélange est trop fortement abaissée.

3.A.V. Conclusion intermédiaire

A notre connaissance, il n’existe pas d’étude aumécanique d’alliages nanostructurés de
polyméres semi-cristallins. Nos alliages contiennere grande quantité de copolymeres en
peigne, et des chaines non-greffées de PA et deggPgonflent la structure du copolymere.

Le squelette et les greffons des chaines de copgogsnpeuvent cristalliser comme les
homopolymeres de PA et de FPE non-réagis. Les risfgan de déformation de nos alliages

seront complexes et multiples.

Les phases de polyamide et de polyéthylene norfégefseront sollicittes comme des
homopolymeres semi-cristallins. Il faudra donc prenen compte la présence, ou I'absence,

des enchevétrements et des molécules liens d@Aet le LPA.

Il faudra aussi considérer la présence de copolgsn@reffés et I'organisation nanométrique
des alliages. Les mécanismes de déformation seronfinés dans les deux phases
microséparées de PA et de PE, comme dans les coprayg a blocs ou greffés, décrits dans
la littérature. Toutefois, comme les constituantddux de nos alliages sont issus de synthése
industrielle, les copolymeres greffés et le polythe fonctionnalisé présentent, en plus, des
polymolécularités élevées par rapport aux systamueles étudiés dans la littérature.
Dans la suite du chapitre, nous étudierons lesrigt@®s mécaniques de nos alliages et
tenterons de déterminer par quels mécanismes liegesl se déforment.
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3.B. Balayage en températures aux faibles déformations

Des expériences de DMA (analyse meécanique dynamigoes ont permis d’étudier
I’évolution des modules de conservation et de pettde tan delta, pour nos alliages soumis a
une petite déformation sinusoidale, au cours dalayage en température entre -120°C et
250°C. Le protocole expérimental est décrit en aank.VI. Dans cette partie, nous allons
d’abord présenter linfluence de l'ordre d’introdionn des deux polyamides et du
polyéthyléene dans I'extrudeuse sur les propriébesniomécaniques de nos alliages, pour
chacun des PE. Ensuite, nous décrirons I'effeteduit et des conditions d’extrusion sur ces
propriétés. Dans cette partie, le mélange de PAoagiurs constitué de 55wt% de LPA et de
45wt% de SPA.

3.B.l. Alliages a base de FPE1

Nous avons d’abord comparé les propriétés mécasides alliages avec 64wt % de FPEL et
36wt% de PAG6 sur la Figure 3-10. La phase mingdt&n polyamide est composée soit
exclusivement de petites masses ou de grandes sndsgeA6, soit du mélange bimodal de
PA6 (55/45wt% LPA/SPA). L'influence du mode d’alintation de I'extrudeuse sur les

propriétés mécaniques peut ainsi étre évaluée.
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Figure 3-10 : Spectres thermomécaniques a 1Hz@i3ih des alliages avec 64wt%
FPE1 et 36wt% de PA6 : FPE1+SPA (gris) ; FPE1+LR¥anhge) ; [FPE1+LPA]+SPA
(bleu); [FPE1+SPAJ+LPA (vert); FPE1+SPA+LPA (rougelfPE1+[SPA+LPA] (violet)
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Les températures caractéristiques des relaxati@msmues correspondent a des maxima de
la courbe de tan delta en fonction de la tempésatdos alliages présentent deux relaxations
successives autour de -50°C et -10°C, associépsatégement aux transitiofisdu PA et du
FPE. Autour de 70°C, une relaxation large est ig@sgur la courbe de tan delta, due a la
superposition des transitionsdu PA et du FPE et de la fusion du FPE. Les dmnsitions
vitreuses des phases amorphes du PA et du FPElelamadiages sont a des températures
proches de celles des homopolymeres. Ceci nouguedjue les phases amorphes de PA et
de FPE ne sont pas miscibles. Les alliages sortt bi@m microséparés, comme nous l'avions
déja observé en microscopie électronique a tramssonisDe plus, la nanostructuration ne

semble pas modifier significativement ces tempéestu

Les relaxations mécaniques se traduisent aussirpahangement de pente sur la courbe du
module de conservation en fonction de la tempésatbes modules de conservation des

alliages diminuent progressivement avec l'augmentate la température.

Alliage Moo!ule (MPa) Mog:iule (MPa)
a 25°C a 150°C

FPE1 38 -

FPE1+SPA 264 21
FPE1+LPA 107 -
[FPE1+LPA]+SPA 292 25
[FPE1+SPAJ+LPA 187 11

FPE1+SPA+LPA 345 28
FPE1+[SPA+LPA] 300 25

Tableau 3-1 : Modules de conservation mesurés eA BM5°C et 150°C
des alliages avec 64wt% FPE1 et 36wt% de PAG6

Le Tableau 3-1 réunit les valeurs de E’ a 25 e€b@°C, pour tous les alliages. Au dessus de
110°C, la valeur du module de conservation E’ aate@iu dépend de la connectivité des
domaines de PA ou de la continuité de la phaseAdet e la cristallinité de la phase de PA.
Les connections inter-domaines de PA sont constitpar les chaines de copolymeres multi-
greffés. Deux greffons de polyamide d’'une mémerahaie copolymere peuvent se trouver
dans des domaines de PA différents et ainsi les lies domaines «isolés » mais
interconnectés forment donc un réseau de rétionigaphysiques a l'intérieur des alliages.
L’alliage FPE1+LPA s’écoule des la fusion du FPEtsv90°C. Les domaines de PA sont
trop macroséparés et insuffisamment interconnguéésles chaines de copolymeéres, pour

empécher la matrice de FPE1 de s’écouler.
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Les autres alliages ne s’écoulent pas et consewemtateau constant pour E’ jusqu’'a la
fusion du PA vers 220°C. lls se comportent comme @astomeres thermoplastiques : les
points de réticulation physique sont constituéslpardomaines cristallins de PA. L’alliage
[FPE1+SPAJ+LPA a un module de conservation a 1588C11 MPa, inférieur aux quatre
autres alliages (environ 26 MPa). La légere dimamutle la cristallinité du PA (observé dans
le paragraphe 2.D.l) et le nhombre important de r@gide PA non-greffées dans l'alliage
[FPE1+SPAJ+LPA par rapport aux autres alliages axd@A peuvent expliquer ce module
plus faible. Pour les quatre autres alliages, I#érdnces de morphologie et de quantité de
copolymeres multi-greffés semblent se compensagissent moins significativement sur les

modules mesurés au plateau.

3.B.II. Alliages a base de FPE2

Nous avons aussi étudié les propriétés thermomguwasides alliages a base de 64wt% FPE2
et 36wt% de PA. L'influence de 'ordre d’'introduati, du recuit et des conditions d’extrusion

(vitesse et température d’extrusion) a été évaluée.

3.B.1l.1. Effet de I'ordre d’introduction

Les courbes du module de conservation et de taa dal fonction de la température sont
présentées sur la Figure 3-11 et dans le Tabléau 8s alliages avec le FPE2 présentent les
mémes relaxations mécaniques que les alliagesl@wRE1 : d’abord les transitiofsdu PA
vers -55°C et du FPE2 vers -10°C, les transitoosl PA et du FPE2 vers 70°C et les fusions
du FPE2 vers 90°C et du polyamide vers 220°C. tadpitan delta est plus ou moins large,
selon le I'écart en température des relaxationsoquiieu autour de 70°C. De maniére assez
systématique, si ce pic est large, les relaxasons bien séparées et la chute du module de E’
est faible, voire inexistante (cas des alliagesE[FHFSPA]+LPA ou [FPE2+SPA]+LPA). Si,
au contraire, ce pic est fin, les transitions ggegposent en température, la chute du module

est plus importante.

L’alliage FPE2+LPA s’écoule a la fusion du FPE, coel’alliage FPE1+LPA. Les autres
alliages a base de FPE2 tiennent mécaniqguementr'gusg fusion du PA, vers 230°C.
L’alliage FPE2+SPA a un module de conservation5l®IPa a 150°C. Cet alliage contenant
seulement des petites masses de PA a un modulataalypquasiment deux fois plus grand
que les alliages a deux PA. La différence de mogutevient de I'amélioration de la
continuité de la phase polyamide et de l'augmematie la teneur en copolymeéres pour

I'alliage contenant seulement des petites masseslgiamide.
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Figure 3-11 : Spectres thermomécaniques a 1Hz@i3ih des alliages avec 64 wt%
FPE2 et 36wt% de PA6 : FPE2+SPA (gris) ; FPE2+LRahge) ; [FPE2+LPA]+SPA
(bleu); [FPE2+SPA]+LPA (vert); FPE2+SPA+LPA (rougelfPE2+[SPA+LPA] (violet)

Alliage Mod‘ule (MPa) Moqlule (MPa)
a 25°C a 150°C
FPE2 25 -
FPE2+SPA 232 25
FPE2+LPA 65 -
[FPE2+LPA]+SPA 192 14
[FPE2+SPAJ+LPA 164 11
FPE2+SPA+LPA 196 16
FPE2+[SPA+LPA] 213 14

Tableau 3-2 : Modules de conservation mesurés eA BM5°C et 150°C
des alliages avec 64wt% FPE1 et 36wt% de PA6

Les alliages a base des deux PA ont toujours detulem de I'ordre de 14 MPa, et cela
indépendamment de l'ordre d’introduction dans Fedeuse. Le module de [lalliage
[FPE2+SPAJ+LPA est légerement plus faible (11 MRads propriétés thermomécaniques
des alliages a base de FPE2 sont donc peu affeptete mode d’alimentation dans
I'extrudeuse. De la méme maniére, nous avions \ailgunorphologie et la composition de

ces alliages étaient tres similaires.

Dans le paragraphe précédent, nous avons obseevéegiunodules des alliages a base de
FPEL1 et des deux PA sont influencés par le moddrdduction. Pour certains alliages, les
modules sont méme supérieurs a celui du FPE1+SPMRa) et tout a fait comparables a
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celui du FPE2+SPA (25 MPa). Paradoxalement, I'effietmode d’introduction est moins
marqué pour les alliages a base de FPE2 et desRfeururs modules a 150°C sont toujours
inférieurs aux modules du FPE1+SPA et FPE2+SPA.

3.B.11.2. Effet de la durée du recuit sur un alliage

Pour décrire 'effet du recuit sur les propriétégrtnomécaniques, nous avons analyseé le
comportement de l'alliage FPE2+[SPA+LPA]. Des réssl similaires ont été trouvés pour
les autres alliages avec deux PA.

L’amélioration de la continuité de la phase polydenet 'augmentation de la quantité de

copolymeres a un effet direct sur le module aweplaiau dessus de la fusion du PE.
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Figure 3-12 : Spectres thermomécaniques a 1Hz@n3h
de l'alliage FPE2+[SPA+LPA] non recuit (bleu foncé) des
alliages recuits pendant 1h30 (bleu clair) 3h3&@d5h (vert) 24h (rouge)

Comme nous pouvons l'observer sur la Figure 3-aHialge non-recuit a un module de 14
MPa alors que les alliages recuits ont tous desuteedde 23 MPa. Comme nous l'avions
déja montré en caractérisant les morphologies patSSet TEM, la durée du recuit de
l'alliage FPE2+[SPA+LPA] au-dela de 30 minutes reenble pas affecter les propriétés

thermomécaniques.

3.B.11.3. Influence des conditions d’extrusion

Les propriétés thermomécaniques dépendent forteoheria température et de la vitesse

d’extrusion pour l'alliage FPE2+[SPA+LPA]. L'annexg montre le détail des courbes du
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module de conservation et de tan delta en fona®ia température. La Figure 3-13 montre

uniquement le module au plateau a 150°C en fonckoees deux parametres.

Le module a 150°C augmente, quand la températgmente jusqu’a 280°C ou quand la
vitesse de cisaillement diminue. Une trop hauteptmature d’extrusion (295°C) ou une trop
grande vitesse de cisaillement pendant I'extrusiactive, provoque la fracturation de la
morphologie de I'alliage et entraine une chuteniédiable du module au plateau. L’alliage
extrudé a 200rpm contient bien, la plus grande tigga@n copolyméres mais a une phase de

polyamide complétement morcelée et donc un modaEOaC, de 5 MPa.
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Figure 3-13 : Influence de la température €t la vitesse d’extrusiom sur le module
de conservation a 150°C

La continuité de la phase de polyamide dans césgali est essentielle pour obtenir de
bonnes propriétés thermomécaniques. Elle dépeaddaisl de la teneur en copolymeéres et de
I'état de la morphologie en sortie d’extrudeuse.effet, nous avons pu nous rendre compte
que la morphologie en sortie d’extrudeuse n’estqadle de I'équilibre thermodynamique et

dépend des conditions d’extrusion.

3.B.lIll. Conclusion intermédiaire

Les propriétés thermomécaniques de nos alliagesndépt de la connectivité des domaines
de PA ou de la continuité de la phase de PA eadeistallinité de la phase de PA. Plus nos
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alliages nanostructurés ont une teneur en copobsnélevée et une phase de PA continue,
plus ils auront un module de conservation a 1508¢ééet résisteront mécaniquement jusqu’a

la fusion du PA.

Dans cette partie, les alliages étudiés sont a dasgwt% de PA et 64wt% de FPE. Les
alliages a deux PA contiennent un mélange de 55ud%.PA et de 45wt% de SPA. Les
alliages a deux PA a base de FPE1 sont plus infasepar leur mode d’alimentation dans
I'extrudeuse que les alliages a base de FPE2. Wagl des alliages a deux PA a base de
FPEL1 ont un module au plateau supérieur ou égahadules des deux alliages contenant
gue des petites masses. Les alliages a bases @eoRP&es modules plus faibles.

Les propriétés thermomécaniques dépendent ausstahelitions d’extrusion des alliages.
Une température d’extrusion de 270/280°C et uressé de rotation des vis de 60rpm permet
d’obtenir le méme module de 24 MPa a 150°C qu&dge recuit.
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3.C. Grandes déformations a température ambiante

Dans ce paragraphe, nous allons décrire lI'influehcenode d’introduction, de la température
et de la vitesse d’extrusion sur les propriétés amguies aux grandes déformations et a
température ambiante des alliages. Dans les p&tiek 3.C.1I et 3.C.1II, nous étudierons des
alliages a base de 36wt% de PA et 64wt% de FPE.allieges a deux PA contiendront
toujours un meélange de 55wt% de LPA et de 45wt¥SHBA. Dans la partie 3.C.IV, nous
nous intéresserons a l'influence de la composiibde la teneur de la phase de PA dans les

alliages. La composition des alliages sera alordiinée.

Chaque essai de traction a été effectué sur cimgueégttes. Les grandeurs mécaniques
usuelles (module d’Young, contraintes et allongesa@n seuil de plasticité et a la rupture)
ont été calculées a partir de la moyenne des csgi® Dans la suite, chaque alliage est
représenté par une courbe contrainte nominale entibfm de la déformation, la plus

représentative des cinq éprouvettes.
3.C.I. Influence du mode d’introduction

3.C.1.1. Alliages a base de FPE1

A température ambiante, les alliages contenant @6de PA6 et 64wt% du FPE1l sont
ductiles (Figure 3-14 et Tableau 3-3). Macroscopigant, ces matériaux ne présentent ni
striction, ni phénoméne de blanchiment, associé ealitation ou a la cristallisation sous

contrainte.

Ajouter 36wt% de PA rigidifie les alliages a base BPEL : le module d’Young et les

contraintes au seuil de plasticité et a la rupaugmentent fortement par rapport au FPE1
seul. Néanmoins, les alliages ont une déformatitanrapture plus faible que le FPEL. Une
observation plus précise des courbes de tractiontreoque la nature de la phase de

polyamide et le mode d’extrusion influencent latdiié des alliages.

Pour l'alliage avec 36wt% de LPA, le module d’Youtngple par rapport a celui du FPE1
(42 MPa au lieu de 17 MPa). Le renforcement mécanept apporté par I'incorporation des
domaines de PA sphériques, rigides et stabilisésipafaible quantité de copolymeres, dans
une matrice plus molle de FPE1l. Cet alliage se cotepmécaniquement comme un

composite chargé. Le module d'un alliage de FPmforeé par des particules sphériques,
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non-déformables, sans interaction entre elles atdg module d'Young du PA calculé avec
le modéle d’Halpin-Tsai (39 MPa) est comparable naodule de cet alliage. La faible
adhésion entre les deux phases de polyamide etlgétipylene fonctionnalisé entraine une
rupture précoce de l'alliage a 150 % et 4.8 MPalliage avec 36wt% de SPA a un module
d’Young de 169 MPa, dix fois plus élevé que I'homlymeére de FPEL.
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Figure 3-14 : Courbes de traction des alliages aéavt% FPE1 et 36wt% de PA6
a 25°C : FPE1+SPA (gris) ; FPE1+LPA (orange) ; [FRELPA]+SPA (bleu);
[FPE1+SPA]+LPA (vert); FPE1+SPA+LPA (rouge);
FPE1+[SPA+LPA] (violet) et FPE1 (noir)

Les modules des alliages avec les deux PA soni &éssélevés et dépendent de l'ordre
d’introduction dans l'extrudeuse. L’alliage [FPEIRA]+SPA a un module de 177 MPa,
celui de [FPE1+SPAJ+LPA est de 101 MPa et ceux deEIRSPA+LPA et de

FPE1+[SPA+LPA] sont d’environ 230 MPa. Il sembleeqdes morphologies d’alliages
comparables induisent un comportement mécaniqugigile semblable, quelque soit la

composition chimique du copolymeére.

Comme le seuil de plasticité n'est pas marqué esiicburbes de traction des alliages et du
FPE1, nous avons toujours utilisé le méme criteorir pdéterminer I'apparition des
déformations plastiques. Pour cela, nous tracondrdéte des contraintes élastiques en
fonction des déformations, qui a pour coefficientecteur le module d’Young. Nous

considérons que le domaine plastique apparait qlermburbe expérimentale contrainte
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nominale-déformation s’'écarte de plus de 10 % dalri@Eite des contraintes élastiques.
[Haudin 95] Avec ce critere, nous remarquons que Hliages FPE1+SPA+LPA,
FPE1+[SPA+LPA] et [FPE1+LPA]+SPA se déforment ptastment avec une déformation
seuil de 16 % et des contraintes seuil respectinene 12, 13 et 10 MPa. Les autres alliages
se déforment plastiquement a des déformationsdégant plus élevées : 20 % pour l'alliage
FPE1+LPA et 18 % pour les alliages FPE1+SPA et [FFPA]+LPA et des seuils respectifs
de 4, 12 et 8 MPa. La forme des seuils de plastiegt aussi différente pour ces deux

ensembles d’alliages.

Alliage dy (')\ﬁ ?f;u(lﬁlp a) o rupture (MPa) € rupture (%)
FPE1 17+2 3.9+0.3 470 + 68
FPE1+LPA 42 +2 48+0.1 150 £ 10
FPE1+SPA 169 + 23 19.7 £ 0.3 233 £ 66

[FPE1+LPA]+SPA 177 + 10 15.9+0.5 190+ 4
[FPE1+SPAJ+LPA 101 £11 14.9+0.3 197 + 39
FPE1+SPA+LPA 233 + 27 17.7+0.5 242 £ 21
FPE1+[SPA+LPA] 230 + 32 18.9+0.7 244 + 26

Tableau 3-3 : Grandeurs caractéristiques des esgaigaction a 25°C
des alliages avec 64 wt% FPE1 et 36wt% de PA6
(orupture : contrainte a la rupture etrupture : déformation a la rupture)

L’apparition du domaine plastique peut étre reldx difféerents mécanismes de plasticité
dans les alliages. Comparons les seuils de pl#sties alliages a ceux observés dans le FPE1
et le PA purs. L'écoulement plastique de la phase-BE1 se caractérise par un seuil de
plasticité mou vers des déformations de I'ordre28e%. D’'un autre coété, la déformation
plastique des domaines cristallins de PA a lieuea déformations beaucoup plus faibles
(7 %) et a des contraintes plus élevées (71 MPapus semble que I'écoulement plastique
du FPEL perturbé et/ou limité par les domainesAledmine le début du domaine plastique,
pour les alliages FPE1+LPA, FPE1+SPA et [FPE1+SPRA: Par ailleurs, les alliages
FPE1+SPA+LPA, FPE1+[SPA+LPA] et [FPE1+LPA]+SPA am comportement plastique

plus contrdlé par des déformations irréversiblesdiamaines cristallins.

Les contraintes et les allongements a la ruptung¢ ©6s influencés par le mode d’extrusion
des alliages a deux PA. L’alliage FPE1+SPA casseuawde 233+66 % et 3.9 MPa. Les
alliages FPE1+SPA+LPA et FPE1+[SPA+LPA] cassenna déformation a la rupture de
243% plus reproductible. La contrainte a la ruptdes l'aliage FPE1+SPA+LPA, de
17.7 MPa, est légerement plus faible que celle BIEIF[SPA+LPA] (18.9 MPa). Enfin, les
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alliages [FPE1+LPA]+SPA et [FPE1+SPAJ+LPA cassentes allongements d’environ
200 % et a des contraintes de 15.9 et 14.9 MPa.

Les propriétés a la rupture semblent dépendre aatlae de la morphologie (co-continuité
plus ou moins parfaite et quantité d’interface®espar les chaines de copolyméres) et de la
répartition des chaines de PA dans cette structie® chaines de copolymeres a l'interface
d’'un alliage co-continu et nanostructuré permettentansmission efficace des contraintes et
des déformations entre les deux phases de PA EP#e De nombreux liens cristallins et
meécaniques entre les greffons de PA du copolymelesechaines de PA libres donnent de
meilleures propriétés mécaniques, a la fois endsraie rigidité et de ductilité, pour les
alliages FPE1+SPA+LPA, FPE1+[SPA+LPA] et FPE1+SPA.

Dans les alliages [FPE1+LPA]+SPA et [FPE1+SPA]+LRWwus avons observé que les
chaines de PA étaient réparties de maniére hérgo@ans l'alliage [FPE1+LPA]J+SPA, les
domaines de PA sont soit des nodules de 200 nmiageétte, soit des domaines fins et
allongés de 10 nm d’épaisseur. La phase de PArdgétée en taille de domaines, doit
entrainer une répartition des contraintes tresrbgéde entre les différents domaines de PA
de I'échantillon et donc une rupture plus rapide.rupture doit probablement avoir lieu a
cause de la faible adhésion a linterface des msdutt de la matrice. L'alliage
[FPE1+SPAJ+LPA est legerement plus ductile qudiige [FPE1+LPA]+SPA mais moins
rigide. Ceci peut s’expliquer par la cristallinfitis faible du PA dans l'alliage et par le faible
greffage des LPA. A cause de leur différence daeydenrs, les chaines de PA libres et
greffées doivent étre localisées differemment darghase de PA. Les chaines de SPA sont
majoritairement greffées et donc a l'interface. lcbgines de LPA doivent s’incorporer au
centre des domaines de PA sans interpénétratianlevgreffons de PA. Le régime de brosse
séche des chaines longues de LPA peut entrainananeaise co-cristallisation des chaines
de LPA et SPA et donc des cristallites avec plusoins d’enchevétrements et de molécules
liens. Le manque d’enchevétrements et de molédidas dans la phase de PA pourrait

expliquer le comportement mécanique de l'alliageBE+SPA]+LPA.

3.C.1.2. Alliages a base de FPE2

Nous avons aussi caractérisé mécaniquement legedlia base de FPE2 (Figure 3-15 et

Tableau 3-4). A température ambiante, les alliagbsse de FPE2 et des deux PA ont des

comportements mécaniques ductiles et tres sinslaires alliages a base de FPEL avaient des

différences plus marquées. Le module d’Young diésgals a base de FPE2 est de I'ordre de
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100 — 120 MPa. Le seuil de plasticité apparait 1880 et autour de 9 MPa. Ces grandeurs
caractéristiques du comportement mécanique dexedlisont valables, aussi bien quand la
phase de polyamide est composée des deux polyamiges lorsque nous utilisons

exclusivement des petites chaines de PA.
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Figure 3-15 : Courbes de traction des alliages aéavt% FPE2 et 36wt% de PA6
a 25°C : FPE2+SPA (gris) ; FPE2+LPA (orange) ; [FRELPA]+SPA (bleu);
[FPE2+SPA]+LPA (vert); FPE2+SPA+LPA (rouge);
FPE2+[SPA+LPA] (violet) et FPE2 (noir)

De maniére peu surprenante, l'alliage FPE2+LPA amef mécaniquement la matrice de
FPE2, comme l'alliage FPE1+LPA : augmentation dedatrainte relativement faible par
rapport au FPE2 pur et rupture précoce. Cepentadgformation a la rupture de l'alliage
avec FPE2 est plus grande, 305 % au lieu de 150vé6 BPELl. Les domaines de PA
globalement plus petits et mieux dispersés dansalaice de FPE2 expliquent 'amélioration
de l'allongement a la rupture. De plus, la quardiégécopolyméres présente dans cet alliage
augmente la quantité d’interface mais aussi |'adimégterfaciale entre les deux phases de
PA et de PE.
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Alliage dy (')\ﬁ ?}gu(lﬁlp a) o rupture (MPa)| € rupture (%)
FPE2 14+3 47+0.4 572 + 101
FPE2+SPA 127 £ 7 24 +2 331+18
FPE2+LPA 30+ 3 59+0.1 305 + 15
[FPE2+LPA]+SPA 124 + 25 18.6 £ 0.5 287 £12
[FPE2+SPAJ+LPA 99 +4 16.7 £ 0.3 224 + 4
FPE2+SPA+LPA 122 + 15 18.9+0.8 290 + 13
FPE2+[SPA+LPA] 108 + 4 19+1 284 + 29

Tableau 3-4 : Grandeurs caractéristiques des essaigaction a 25°C
des alliages avec 64 wt% FPE2 et 36wt% de PA6
La rupture de lalliage [FPE2+SPAJ+LPA intervientus allongement de 224 % et une
contrainte de 17 MPa, légerement plus faibles gaerbis autres alliages a deux PA (environ
285 % et 19 MPa). Ces quatre alliages a 2 PA ajotios une ductilité moins importante que
celle de l'alliage FPE2+SPA (24 MPa et 331 %).

Ces essais de traction a température ambiante mgrenb pas directement I'apport des
grandes chaines de PA dans nos alliages. A cetipétature, les chaines de FPE sont
beaucoup plus déformables que la phase de PA dlome vraisemblable que la déformation
des alliages a cette température soit majoritairtm@ntrélée par la déformation plastique du
FPE. Les difféerences mécaniques observées sonbt ptatractéristiques des différences
morphologiques et de la facilité a transmettrectastraintes de la phase de FPE a la phase de
PA. Les domaines de PA sont donc déformés maisateene insuffisante pour solliciter les

molécules liens et les enchevétrements.

3.C.II. Influence du recuit

Nous comparons ici le comportement mécanique diatie FPE2+[SPA+LPA] extrudé a

250°C et son recuit d’2h30 au dessus de la fusiopallyamide (Figure 3-16 et Tableau 3-5).
Le module d’Young augmente sous l'effet du recdé, 108 MPa a 153 MPa. Le seuil de
plasticité a tendance a se décaler vers les pinke$adéformations de 19 % a 17 %, ce qui
montre que I'’écoulement plastique des chaines de2 3t plus limité par les domaines
cristallins. L'apparition plus rapide du domainagilque dans l'alliage recuit peut s’expliquer
soit par 'amélioration de la continuité de la phate PA soit par le taux de greffage plus

élevé.
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Figure 3-16 : Courbes de traction a 25°C de l'ajmFPE2+[SPA+LPA] extrudé a
250°C (bleu) et son recuit (rouge)

. Module
0,
Alliage d'Young (MPa) o rupture(MPa)| € rupture (%)
250°C 108 +4 18.9+0.8 284 + 29
recuit 153 + 13 20.6 £0.5 380 +18

Tableau 3-5 : Grandeurs caractéristiques des esgaigaction a 25°C
de l'alliage FPE2+[SPA+LPA] non-recuit et recuit

L’évolution la plus marquante reste le comportemercanique a la rupture. En effet,

I'alliage recuit casse a 380 % et 21 MPa, grandeutisfaut comparer aux 284 % et 19 MPa

de l'alliage extrudé a 250°C. L'alliage recuit am@&de meilleures propriétés a la rupture que

les alliages FPE1+SPA et FPE2+SPA. Il est doncémément important d'optimiser la

morphologie et le greffage pour obtenir un compodaet mécanique satisfaisant. Nous avons

joué sur deux parametres : la température d’extnusi la vitesse des vis de I'extrudeuse.

3.C.III. Influence des conditions d’extrusion

3.C.lII.1. Influence de la température d’extrusion

L'influence de la température d’extrusion sur lesopuiétés mécaniques de l'alliage
FPE2+[SPA+LPA] est présentée sur la Figure 3-1daes le Tableau 3-6.
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Figure 3-17 : Courbes de traction a 25°C des aldiad-PE2+[SPA+LPA] extrudés a
250°C (bleu), 260°C (kaki), 270°C (vert), 280°Cithet 295°C (marron) et recuit (rouge)

Augmenter la température d’extrusion, jusqu’a 280UDs permet bien, comme observé en

DMA, d’augmenter le module d’Young. Parallelemdidlliage extrudé a 295°C est moins

rigide et plus fragile que les autres alliages. @@mous I'avions déja observe, cet alliage a

une morphologie fracturée et un taux de greffageda

-I;j?g(?rirsait)ur: © dv m?lgu(lfﬂ Pa) o rupture(MPa)| € rupture (%)
1250 108 +4 18.9+0.8 284 + 29
1260 106 + 3 20+ 2 318 + 37
T270 127 + 4 20+ 2 307 £ 31
1280 1337 21+1 355 + 30
1295 96 + 6 14 +1 219 + 38
recuit 153+ 13 20.6 £ 0.5 380 + 18

Tableau 3-6 : Grandeurs caractéristiques des esgaigaction a 25°C
de l'alliage FPE2+[SPA+LPA] extrudé a différentemmipératures

La déformation a la rupture a aussi tendance a antgn avec la température d’extrusion
jusqu’a 280°C. Pourtant, méme l'alliage extrudé88°Z n’atteint pas la déformation a la
rupture du recuit. En effet, laugmentation de danpérature d’extrusion nous permet bien

d’obtenir la morphologie du recuit, mais le gre#agest jamais optimal.
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3.C.lII1.2. Influence de la vitesse de vis
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Figure 3-18 : Courbes de traction des alliages FREEPA+LPA] extrudés
a 60rpm (violet) 100rpm (orange) 200rpm (rose)

La Figure 3-18 et le Tableau 3-7 montrent I'évantidu comportement mécanique en

fonction de la vitesse d’extrusion de l'alliage PRHESPA+LPA]. A température ambiante, les

propriétés meécaniques des trois alliages cisadlasfférentes vitesses pendant I'extrusion
sont assez similaires. La vitesse de cisaillemest alliages a surtout une influence aux
faibles déformations. En effet, le module d’Youraprime le module de conservation en
DMA) et la contrainte au seuil de plasticité sohtspfaibles pour des vitesses de cisaillement
élevées. La déformation au seuil de plasticitéagours de 19%. Apres le seuil de plasticité,
les différences de rigidité s’atténuent progressmet, elles ont completement disparu a la

rupture.

d’;/;tt?jzi?)n qy ngu(llsﬂp a) o rupture(MPa)| € rupture (%)
V60 108 £ 4 18.9+0.8 284 + 29
V100 94 +3 20.6 £ 0.8 295 + 22
V200 67+4 195+2.3 285 + 35
recuit 153 +13 20.6 £0.5 380 + 18

Tableau 3-7 : Grandeurs caractéristiques des esgaigaction a 25°C
de l'alliage FPE2+[SPA+LPA] extrudé a différentemmipératures
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La morphologie et la teneur en copolyméres d'uragdl dépendent de la vitesse de
cisaillement pendant I'extrusion (voir le paragrapghD.Il.1). A I'état non déformé et donc

pour les faibles déformations dans notre essaiadéidn, plus un alliage aura été cisaillé, plus
sa structure sera fragmentée. Les faibles défoomsmtsondent la morphologie initiale des
trois alliages. L'évolution du module d’Young esbnd associée a la fragmentation des
domaines de PA.

Aux plus grandes déformations, la vitesse d’extnusa peu d’influence sur les propriétés
meécaniques. Les alliages les plus cisaillés sosgianeux dans des états les plus en dehors de
I'équilibre thermodynamique, les plus facilemenfodiables. L'essai de traction permet
donc la réorganisation et / ou I'orientation desnmilomaines de PA et de FPE2 le long de la
direction d’étirement. Les différences morphologget mécaniques des trois alliages, créés

par le cisaillement dans I'extrudeuse, sont dormomgeées.

3.C.IV. Influence de la teneur et de la composition de lahase de
polyamide

Cette partie est consacrée a l'influence de laueeede la composition de la phase de PA sur
les propriétés mécaniques des alliages a base &2, P température ambiante. Nous
discuterons des résultats en fonction des diff@®nmorphologiques, cristallines et des

teneurs en copolymeéres.

3.C.IV.1. Influence de la teneur en PA

Dans ce paragraphe, nous présentons les propnétéaniques des alliages en fonction de
leur teneur en PA. Le mélange de PA est composb#ede LPA et de 45% de SPA. Ces

alliages sont nommeés Bx, ou x est la teneur en & dlalliage. Nous avons déja observeé les
morphologies et caractérisé les propriétés cristalde ces alliages dans le chapitre 2. En
annexe, nous avons étudié lI'importance relativerdisxations mécaniques des deux phases
PA et FPE2, en DMA. Nous tentons ici de vérifiedes modeles classiquement utilisés pour
les mélanges de polymeres et les composites Sagplt a notre systeme et si ces modeles
peuvent prédire les modules déterminés en DMA étamtion a température ambiante. Nous

avons aussi caractérisé les propriétés a la rugiureos matériaux.

3.C.IV.1.a. Modules élastiques

La Figure 3-19-a présente I'évolution du modulesiédme (mesuré en traction a 25°C) et du
module de conservation (mesuré en DMA a 25°C) action de la teneur en PA dans les
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alliages. Les deux modules augmentent avec la teare®A dans l'alliage. Cette évolution
mécanique concorde avec l'augmentation progreskva cristallinité totale de I'alliage avec
la teneur en PA. Cependant, les valeurs des modidesalliages se comprennent surtout
grace aux évolutions morphologiques associeéesangosition des alliages. Jusqu’a 25wt%
de PA dans l'alliage, les modules a 25°C ont désuvs trés proches de celles du FPE2. Par
opposition, quand un alliage contient plus de 5844, ses modules a 25°C sont élevés et
comparables a ceux du PA pur. Pour ces deux typeshposition, ce sont les propriétés
meécaniques de la matrice qui dominent, d’abordHEZE jusqu’a 25wt% de PA, puis le PASG,
a partir de 57wt% de PA. Entre ces deux gammesod®asition, les modules des alliages

(B30 a B50) varient entre 60 et 135 MPa.
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Figure 3-19 : (a) Modules de conservatiar) €t modules d’Young() a 25°C en
fonction de la teneur en PA dans les alliages

(b) Modélisation du module d’Yourg{) par le modele de Reusso(-gris), le modele
de Voigt { m - gris), par le modéle de Kerner4--) et le modele de Davies (- - -)

De nombreux modeéles existent pour prédire les prE® mécaniques des mélanges de
polymeres, et en particulier les modules. Deux resdésimples utilisent la regle des
mélanges et permettent de donner un encadremanbdule mesuré expérimentalement. Les
structures alors considérées sont simples et slé@ks modeles ne tiennent pas compte de la
morphologie de I'alliage, mais seulement des fomdivolumiques des 2 phases. Le modéle
en série (modele de Voigt) utilise une loi des mgés linéaire, ou la déformation est
transmise uniformément dans les 2 phases du cotap@sintinue a travers l'interface). Il
donne les valeurs limites supérieures de I'envedamace a la formule (=5, + E> (1-@1)
avecq, : fraction volumique de la phase 14 :Hnodule élastique de la phase 1 gt Bodule

élastique de la phase 2. Le modele en parallelelélacde Reuss) donne les valeurs limites
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inférieures de I'enveloppe, en considérant queofarainte est transmise uniformément dans
les 2 phases du composite. Les valeurs limitesigufées de I'enveloppe du module élastique

sont alors estimées par: € [Q+/E1+ (1- @1)/Es] %

D’autres modeéles, plus compliqués, prennent miguxanpte la morphologie des alliages.
Comme la plupart de ces modeles sont valides powseul type de morphologie et que la
morphologie d’'un alliage évolue en fonction de senposition, I'estimation du module par
un modeéle unique n’est possible que sur une ganentemiposition limitée. [Veenstra 00]

Pour des meélanges co-continus de polymeres, differenodeles ont aussi été établis.
Certains de ces modeles sont assez complexedisgnitde nombreuses variables ajustables.
Nous n’avons pas cherché a les tester. [PotscHkpNiBemse 99] Dans cette étude, nous
voulions utiliser un modele simple et qui se suffitui-méme. Par exemple, le modele de
Davies considere un composite macroscopiqguemenbhene et isotrope, avec deux phases
continues et interpénétrées. [Davies 71a] [Davidd 7Davies estime le module de
cisaillement du composite G a partir des fractivolsimiques des deux phas&s; (et @) et

des modules de cisailement de chaque phase €6 G) avec la formule:

1/5 P

G=|g, G +q@, G,”°[. Les fractions volumiques des deux phases de Ri& EPE2 sont

calculées a partir de leurs fractions massiquedeeieurs masses volumiques. Les masses
volumiques de chaque polymeére semi-cristallin saifitulées a partir des masses volumiques
du cristal (PA6 en phase: 1.24 g/cni et PE cristallin : 1.00 g/ct)) des masses volumiques
de 'amorphe (PA6 : 1.08 g/ciat PE : 0.91 g/cf) et des taux de cristallinité déterminés en
DSC (présentés dans le chapitre 2). Le module daillement est converti en module
élastique en tension grace a I'équatioB = 2G.(L+Vv). Le coefficient de Poisson de nos
alliages est estimé a partir d’'une loi de mélaiggsaire, en prenam;=0.4 etv,=0.45 comme

valeurs pour les coefficients de Poisson du PABPE2. [Koulouri 96] [Hourston 96]

Finalement, le module d’Young de l'alliage E estlé¢ avec la formule de Davies par :

1/5 1/57°
O LS O
"120+v) 21 20+v,) '

E; et B sont les modules expérimentaux du PA et du FPE2

E=201+V),

199



Pour des dispersions de particules sphériques snetléesolées dans une matrice rigide, le
modéle de Kerner peut aussi modéliser le modukigiee en tension par I'expression :

E=E,y. E.0-@,)tBa+q@,)E, aveca=2'(4_5vl) ﬁ:]-""/l R 4
UEtag,) raBl-q,)E, (7-5v,) 1+y, ' 14y,

Ce modeéle considére que la phase 1 est en mad#ripbase 2 est dispersée dans la phase 1 et
gu’il existe une bonne adhésion entre les phast1[Kerner 56]

Nous avons tracé sur la Figure 3-19-b I'évolutiare@la concentration de ces différents
modules correspondants aux différents modéles. faibdes teneurs en PA, les modules
expérimentaux sont proches des valeurs estiméelg paodele en série. La transition d’'une
morphologie micellaire a une morphologie co-corgifait apparaitre une forte augmentation
des modules. Cette évolution est souvent présedsss la littérature. [Dedecker 98]

[Luzinov 00] [Joseph 02] Les modules des alliagesantinus correspondent le mieux aux
modules estimés par la formule de Davies. Comme réssiltats de [Veenstra 00] et

[Willemse 99], les modules de nos alliages co-cwsi mesurés expérimentalement sont
légerement plus importants que ceux estimés paotiele de Davies. Aux teneurs élevées en
PA, les modules sont proches des valeurs estinra¥de modéle en paralléle et par le modéle

de Kerner.

3.C.IV.1.b. Propriétés a la rupture

Regardons maintenant les propriétés a la rupturacdealliages a température ambiante.
Quand la teneur en PA dans l'alliage augmente,datrainte a la rupture croit et la

déformation a la rupture diminue (Figure 3-20).

Les éprouvettes de l'alliage B75 et du mélangeddesx PA B100 sont pleines de défauts. En
particulier, des bulles d’air fragilisent énormémées deux matériaux. Il en résulte des
propriétés a la rupture erronées. Nous rappelledmm simplement que le LPA casse a
65 MPa et 240 % et que méme si le SPA est fragdeis sommes capables de mettre en

forme le mélange de PA.
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Figure 3-20 : Influence de la teneur en PA surdatrainte (a) et sur la déformation (b)
a la rupture des alliages a 25°C

3.C.IV.2. Influence de la teneur en polyamide de grande masse

Dans ce paragraphe, nous nous intéressons a lindpda teneur en grandes chaines de PA
(LPA) dans la phase de PA sur le comportement nigieard’un alliage a base de 64wt% de
FPE2 et 36wt% de PA. Ces alliages ont déja étatdatans le chapitre 2, ils sont nommeés

AX, ou x est la teneur en LPA dans la phase de PA.

3.C.IV.2.a. Modules élastiques

Les modules d’Young et de conservation a 25°C, nésstespectivement en traction et en
DMA, sont représentés sur la Figure 3-21 en fonctie la teneur relative en LPA. Les

courbes obtenues par ces deux méthodes ont la albme
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Figure 3-21 : Modules de conservatiam) €t modules d’Youngt( a 25°C en fonction
de la teneur en LPA
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En dessous de 60wt% de LPA dans la phase de Biedance de LPA a peu d’'effet sur les
modules. Les modules diminuent |légérement pourmpdasortions croissantes en LPA, et en
particulier a partir de 60wt%. Ces deux observatisont en accord avec le changement
morphologique observé quand la teneur relative lRA htteint 60wt%. En effet, les alliages
contenant de 0 a 60wt% de LPA adoptent des morglesiananostructurées et co-continues
et ont la méme cristallinité totale. lls réponddahc mécaniquement de la méme facon a des
faibles déformations. D’un autre c6té, les alliagéé et A100 contiennent des domaines de

PA plus dispersés et donc plus isolés mécaniquele®nns des autres.

3.C.IV.2.b. Propriétés a la rupture

Sur la Figure 3-22, nous présentons les proprigtésaniques a la rupture des alliages a
teneur en LPA variable, a température ambiante. gkasdeurs caractéristiques de la rupture
changent avec la teneur en LPA dans la phase d&®RAessous de 40wt% de LPA dans la
phase de PA, la déformation et la contrainte adure varient peu avec I'ajout de LPA. Les

alliages A0, A25 et A40 cassent a 330 % et 22 MRand la phase de PA contient plus de
50wt% de LPA, la contrainte a la rupture chute dirdment avec la teneur en LPA. La

déformation a la rupture diminue brutalement elgsealliages A40 et A55, puis se stabilise

autour de 275 %.
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Figure 3-22 : Influence de la teneur en LPA sucdetrainte (a) et la déformation (b) a
la rupture des alliages a 25°C

Il est clair que l'introduction de LPA devient adodésavantageuse pour la morphologie des

alliages a base de FPE2 et pour les propriétésmuges a température ambiante. En effet,

'ajout de LPA diminue la quantité d’interfaces dgsuctures co-continues des alliages et

donc aussi le transfert efficace des contraintela gihase de FPE2 a la phase de PA. L'effet
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des molécules liens et des enchevétrements du LAmasqué par le changement
morphologique de l'alliage induit par I'ajout de AP

3.C.V. Conclusion intermédiaire

A température ambiante, les propriétés mécaniques grandes déformations résultent
surtout de la ductilité de la phase de polyéthylemetionnalisé dans les alliages. Cet essai
mécanique n’est donc pas suffisant pour testerplepriétés mécaniques aux grandes
déformations de la phase de polyamide et notamiiefitence des chaines liens et des

enchevétrements.

En évaluant la tenue mécanique des alliages aws aun balayage en température, aux
faibles déformations, nous avons conclu que |st&@ste mécanique entre la fusion du PE et
la fusion du PA6 dépendait fortement de la morphielales alliages, et en particulier de la
continuité et la cristallinité de la phase de polide. Augmenter la température de notre essai
mécanique doit nous permettre de modifier les dmurtions mécaniques relatives des deux

phases.

A 150°C, la phase de polyéthyléne est fondue, Es@lde PA devient donc mécaniquement
prédominante. Comme le PA6 est au dessus de ssititvanvitreuse a 150°C, la phase
amorphe du polyamide sera d’abord déformée puisinattra les contraintes aux lamelles
cristallines par les molécules liens, si cellesxdstent. Il est difficile d’appréhender le réle
des chaines de copolyméres, par rapport a celundexules liens et des enchevétrements du

PA, dans la déformation de nos alliages.
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3.D. Grandes déformations a 150°C

Dans ce paragraphe, nous étudions le comportemé&ramgue de nos alliages a 150°C. Le
protocole expérimental de I'essai de traction atdndampérature est décrit dans I'annexe
A.VIIl. Les deux polyéthylenes fonctionnalisés, APEt FPE2, sont fondus. Seules les
chaines de PA, greffées sur les chaines de copayme libres, peuvent empécher les

alliages de s’écouler/fluer. La phase amorphe destAnaintenant caoutchoutique.

3.D.I. Alliages a base de FPE1

Les comportements mécaniques des alliages a bas®Ee a 150°C sont tres différents,
selon gu’ils contiennent seulement des petitesnelsatle PA ou le mélange des deux PA,

comme nous le présentons sur la Figure 3-23 etldarableau 3-8.
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Figure 3-23 : Courbes de traction des alliages agéavt% FPE1 et 36wt% de PA6 a
150°C : FPE1+SPA (gris) ; [FPE1+LPA]+SPA (bleu); FE1+SPA]+LPA (vert);
FPE1+SPA+LPA (rouge); FPE1+[SPA+LPA] (violet)

Les modules d’Young mesurés en traction a 150°Classent de la méme maniere que les
modules de conservation en DMA a cette tempéralweseuil de plasticité, déterminé avec
le méme critere qu’a température ambiante, appatdtur de 21 % de déformation. Les
contraintes seuil différent légérement d’'un alliggen autre, mais sont toujours comprises
entre 1 et 2 MPa.
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Dans le domaine des déformations plastiques, lespodements mécaniques des cing
alliages sont complétement différents. L'alliageEEPSPA est le plus fragile. Cet alliage

casse pour un allongement a la rupture de 45 %metcontrainte nominale de 2.8 MPa.
L’alliage [FPE1+LPAJ+SPA est un peu plus ductilecasse a 69 % et 2.4 MPa. Lalliage
[FPE1+SPAJ+LPA est moins rigide, la courbe de toactest toujours en dessous de celles
des quatre alliages, il casse a 100 % et 1.6 MR&n,Hes alliages FPE1+SPA+LPA et

FPE1+[SPA+LPA] sont les plus ductiles. La contmiet la déformation & la rupture de
FPE1+[SPA+LPA] sont respectivement de 4.7 MPa el 28 alors que celles de

FPE1+SPA+LPA sont de 3.6 MPa et 153 %.

Alliage dy (')\ﬁ ?](éu(lﬁlp a) o rupture (MPa)| € rupture (%)
FPE1+SPA 16 +3 28+0.2 45+ 9
[FPE1+SPAJ+LPA 6+1 1.6+0.1 100 + 12
[FPE1+LPAJ+SPA 18+ 1 24+0.2 69 + 12

FPE1+SPA+LPA 17+1 3.6 +0.3 153 + 30
FPE1+[SPA+LPA] 16 + 2 47+0.3 231 +14

Tableau 3-8 : Grandeurs caractéristiques des esgaigaction a 150°C
des alliages avec 64 wt% FPE1 et 36wt% de PA6

La ténacité d’'un matériau correspond a sa capacéemmagasiner de I'énergie pendant un
essai de traction avant la rupture. Elle est adéfsnie comme la résistance a la propagation
d’'une fissure pendant un test de choc Charpy, weani d'une entaille préexistante. Pour
évaluer cette propriété, nous calculons I'énergieupture par unité de volume EMJ/nT),

qui est égale a l'aire sous la courbe contrainferdé@tion. Nous pouvons aussi estimer

I'énergie élastique & emmagasinée pendant I'essai de traction grace corirainte a la

2
£ o
rupture et le module d’YounggEet E, sont définies par E; = J'O o de etE, = R

(or : contrainte a la rupture gt: déformation a la rupture)

Pour les alliages FPE1+SPA, [FPE1+SPA]+LPA et [FREPIA]+SPA, I'énergie volumique
de rupture est similaire et vaut 1.2 M3/ma part de I'énergie élastique volumique est
respectivement de 20 %, 17 % et 13%. Nous pouvapposer que les mécanismes qui
entrainent la rupture dans ces alliages sont asse@faires, puisqu’ils exigent la méme
quantité d’énergie. Les alliages FPE1+SPA+LPA eEFHSPA+LPA] ont une énergie
volumique & la rupture plus grande, respectiverderd.6 et 7.8 MJ/fnLa part de I'énergie

élastique est alors de 8 %.
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Dans ce paragraphe, nous discutons des raisongayuiaient expliquer les propriétés
meécaniques singuliéres des quatre alliages a besalelix PA et de FPEL. Ces alliages
different par leur morphologie, la cristallisati@h la composition chimique. Les alliages
FPE1+SPA, [FPE1+LPA]+SPA et [FPE1+SPAJ+LPA, relathent fragiles, doivent contenir
des lamelles cristallines de PA qui ne peuvent @@me connectées par des segments
suffisamment longs de chaines amorphes de PA.rGissalliages ne doivent pas contenir,
non plus, suffisamment de copolymeres greffés quimaient jouer le réle de molécules liens

entre les cristallites de PA.

L’alliage FPE1+SPA est d’autant plus fragilisé uie contient que des chaines de SPA.
Environ la moitié de ces chaines ne sont pas g®fé sont fragiles mécaniquement. Par
ailleurs, l'alliage [FPE1+LPA]+SPA a une morpholedres hétérogene. Cette structure doit
favoriser la rupture au niveau des domaines filengés et majoritairement constitués de

SPA. Dans le cas de [FPE1+SPAJ+LPA, l'incorporattes chaines de LPA au centre des
domaines de PA et le greffage des SPA sur le copaiy a l'interface ne favorisent pas le

lien mécanique entre les greffons de PA et lesngsanon-greffées de LPA. Dans la phase de
PA de cet alliage, il pourrait exister des régigrhgs ou moins enchevétrées. Autrement
dit, I'échantillon pourrait contenir des zones ptusmoins fragiles mécaniquement. Ces deux
arguments pourraient expliquer a la fois la pluibléa cristallinité et le comportement

mécanique a 150°C.

L’effet de l'incorporation des grandes chaines @& RBur la ductilité a 150°C est surtout
visible pour les alliages FPE1+[SPA+LPA] et FPE1ASEPA. Ces alliages ont des taux de
greffage de LPA différents mais la méme morpholoBians la partie 3.E, nous reviendrons
plus sur les mécanismes de déformations des ali@g&1+SPA et FPE1+[SPA+LPA].

3.D.1l. Alliages a base de FPE2

Nous comparons ensuite l'influence du changemenpalgéthylene fonctionnalisé sur les

propriétés mécaniques a 150°C.

3.D.1I.1. Influence de I'ordre d'introduction

Les alliages FPE1+SPA et FPE2+SPA ont des comperttsmmécaniques a 150°C

remarquablement différents : le premier est fragil@mme nous venons de le voir et le

second est ductile. (Figure 3-24 et Tableau 3-@)Jliege FPE2+SPA se caractérise par un
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module d’Young de 16 MPa, un seuil de plasticit&l& et 2 MPa et une rupture ductile a
190% et 4 MPa. Il semble aussi que cet échantii@sente un léger durcissement sous
contrainte, de 160 % et jusqu'a la rupture. Nouavohs néanmoins pas observé de

changement de cristallinité, en DSC et WAXS apedsur a température ambiante.
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Figure 3-24 : Courbes de traction des alliages aéavt% FPE2 et 36wt% de PAG6 a
150°C: FPE2+SPA (gris) ; [FPE2+LPA]+SPA (bleu) ; FE2+SPA]+LPA (vert) ;
FPE2+SPA+LPA (rouge); FPE2+[SPA+LPA] (violet)

Les quatre alliages a base des deux PA et du FRE®wours de moins bonnes propriétés
que l'alliage FPE2+SPA. Comme pour les alliagesasebde FPEL, I'ordre d’introduction
modifie le comportement mécanique a 150°C desgelfiaa base des deux PA et de FPE2. Les
modules d’Young suivent l'ordre des modules de eoration mesurés en DMA. Leur
ductilité et leur rigidité sont aussi influencées fe mode d’extrusion. En effet, les mélanges
[FPE2+LPA]+SPA et [FPE2+SPA]+LPA cassent autourl@® % et 2.3 MPa alors que les
alliages FPE2+LPA+SPA et FPE2+[LPA+SPA] cassenbwaude 160 % et 3 MPa. La
traction a 150°C met en évidence des différences lgs alliages a base de FPE2 et des deux
PA que les autre méthodes de caractérisation nélaemt pas voir. Leurs comportements

meécaniques restent cependant relativement pro@respport aux alliages a base de FPEL.
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Alliage dy (')\ﬁ ?}gu(lﬁlp a) o rupture (MPa) ¢ rupture (%)

FPE2+SPA 16+1 40+0.2 190 + 36
[FPE2+LPAJ+SPA 9+1 24+0.2 132 +19
[FPE2+SPAJ+LPA 6+1 2.1+0.2 124 £ 15

FPE2+SPA+LPA 111 3.0x01 164 + 10
FPE2+[SPA+LPA] 10+1 29+0.1 153 £ 10

Tableau 3-9 : Grandeurs caractéristiques des esgaigaction a 150°C
des alliages avec 64 wt% FPE2 et 36wt% de PAG6

Les quatre alliages a base des deux PA et du FRE8es courbes de traction toujours en
dessous de celle du FPE2+SPA. Ceci se traduitgsméndergies de rupture inférieures a celle
du FPE2+SPA. Il est donc évident que le comportémercanique de l'alliage FPE2+SPA
résulte d’'une contribution que seul cet alliageNaus avons déja vu au chapitre 1 que
l'alliage FPE2+SPA contient des chaines de copalgméhyper-greffés. En effet, ce
copolymere est en partie soluble dans I'acide fquaj bon solvant des greffons de PA et
mauvais solvant du squelette de FPE2. Nous n’apasspu isoler de chaines de PA libres.
Toutes les chaines de PA de cet alliage sont geugéeffées, I'alliage serait donc constitué
de copolyméres hyper-greffés, gonflés uniguemeet aes chaines de FPE2. Ce copolymére
hyper-greffé doit jouer le réle de molécules liemsre les cristallites de PA.

Nous reviendrons dans la partie 1.E sur les caritabs possibles qui modifient le

comportement mécanique a base de FPE2.

3.D.11.2. Influence de la température d’extrusion

Jouer sur les parameétres d’extrusion permet d'ameli la ductilité de [lalliage
FPE2+[LPA+SPA] a 150°C. Ainsi, la Figure 3-25 etTlableau 3-10 nous permettent de

comparer les propriétés mécaniques de l'alliageudet a différentes températures et de

I'alliage recuit.

Td(?g(?rig:)unr © dy m?]gu(lf/l Pa) o rupture(MPa)| € rupture (%)
250 10+1 29+0.1 153 + 15
260 11+1 2.8+0.3 140 + 16
270 15+0 3.7+0.3 180 + 19
280 15+1 3.8+0.1 174 +12
295 61 1.5+0.2 84 +12
recuit 15+4 3.7+0.7 210 + 63

Tableau 3-10 : Grandeurs caractéristiques des asdaitraction a 150°C
de l'alliage FPE2+[SPA+LPA] extrudé a différentemmipératures
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Figure 3-25 : Courbes de traction a 150°C des aiia FPE2+[SPA+LPA] extrudés a
250°C (bleu), 260°C (kaki), 270°C (vert), 280°Cifhet 295°C (marron) et recuit (rouge)

L’augmentation de la température d’extrusion, jusf®B80°C, induit la méme augmentation
progressive du module d’Young, que celle observeBPMA. Les alliages extrudés a 270 et
280°C ont des modules similaires a l'alliage recdi 15-16 MPa. Le changement de
température d’extrusion, entre 250°C et 260°C, \a @effet sur les propriétés a la rupture :
I'énergie de rupture vaut 3.5 MJ/na contrainte & la rupture vaut 2.8 MPa et liafjlement &

la rupture est égal a environ 150%. Cependanexasisions a 270°C et 280°C ou le recuit
semblent rendre le matériau plus rigide, la conteaia la rupture est 3.8 MPa. L’alliage
extrudé & 270°C et celui recuit ont la méme énedgierupture, de 5.4 MJAnCelle de

l'alliage extrudé & 280°C est plus faible et vaist MIJ/nT. L'augmentation de la température

d’extrusion améliore aussi la ductilité de l'alleag

3.D.11.3. Influence de la vitesse de vis

Les propriétés mécaniques a 150°C sont aussi @ffegiar la vitesse de cisaillement lors de
I'extrusion réactive (Figure 3-26). Le module d" Yy les contraintes seuil et a la rupture, et

les déformations seuil et a la rupture, diminuergrgl la vitesse d’extrusion augmente.
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Figure 3-26 : Courbes de traction a 150°C des ajia FPE2+[SPA+LPA] extrudés
a 60rpm (violet,) 100rpm (orange), 200rpm (rose)

A température ambiante, ces alliages avaient degpadements mécaniques similaires et
pourtant, des morphologies et des teneurs en cmgogs tres différentes. Pendant I'essai de
traction, les trois alliages se réorganisaient@ientaient dans le sens de la traction, de la
méme maniére. A 150°C, la fragmentation des dorsaileePA des alliages cisaillés a forte
vitesse d’extrusion empéche la phase de PA de itmrstune phase continue rigide.
L’écoulement de la phase de FPE2 fondue est dous falcile, sans la contrainte des
domaines continus de PA.

d’;/;tt?jzi?)n dy m?]gu(lf/lp a) o rupture(MPa)| € rupture (%)
V60 10+1 29+0.1 153 + 15
V100 74+04 2.7+0.1 144 + 8
V200 4.7+0.2 2.3+0.3 128 + 25
recuit 15+4 3.7+0.7 210 + 63

Tableau 3-11 : Grandeurs caractéristiques des asdaitraction a 150°C de l'alliage
FPE2+[SPA+LPA] extrudé a différentes vitesses

3.D.lII. Influence de la teneur et de la composition de lahase de
polyamide

Dans cette partie, nous nous intéressons a l'infleele la teneur et de la composition de la

phase de PA sur les propriétés mécaniques degedl@base de FPE2, a 150°C.
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3.D.lII.1. Influence de la teneur en PA

Commencons par observer l'influence de la teneuPAnsur les propriétés mécaniques a
haute température. La notation Bx désigne un aliggi contient x wt% de PA6 et

(100-x) wi% de FPE2.

3.D.lll.1.a. Modules élastiques

La Figure 3-27 montre 'augmentation continue dekewrs des modules de conservation et
d’Young a 150°C avec la teneur en PA. En dessoug5ué% de PA, les alliages fluent
comme le FPE2, au dessus de la fusion du FPE2ufadeo 100°C). Dans ces alliages, les
domaines de PA sont dispersés dans la matrice H2 EPinsuffisamment connectés par les
chaines de copolymeres pour résister a I'écoulemena matrice. Cette observation est en
accord avec les températures de cristallisatioRAyprésentées dans le paragraphe 2.E.I . En
effet, la phase de PA est si confinée dans I'aliBg0 que la température de cristallisation de
cette phase chute a 134°C. Les alliages avec nieir2s wt% de PA n’ont évidemment pas
pu étre testés en traction a 150°C, car ils s’@&dld cette température. Entre 30 et 57 wt% de
PA, les alliages se caractérisent par des modu¥esidg entre 5 et 22 MPa a 150°C. Il est

donc possible de les caractériser en traction &a.50
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Figure 3-27 : Modules de conservatiam) et modules d’Youngt() a 150°C en fonction
de la teneur en PA

3.D.lII.1.b. Propriétés a la rupture

Les évolutions de la contrainte et de la défornmaéida rupture a 150°C sont récapitulées sur
la Figure 3-28. La contrainte a la rupture croftédirement avec la teneur en PA dans
I'alliage. L'évolution de la déformation a la rupguest plus difficile a comprendre, a cause

des incertitudes de mesure. Jusqu'a 40wt% de Pélpigement a la rupture semble
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augmenter avec la teneur en PA. Les alliages B&DH, & B57 ont des allongements a la

rupture trés proches et autour et 115%.
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Figure 3-28 : Influence de la teneur en PA surdatrainte (a) et de la déformation (b)
a la rupture des alliages a 150°C

3.D.I1.2. Influence de la teneur en polyamide de grande masse

Ce paragraphe est consacré a I'impact de la tesregrandes chaines de PA (LPA) dans la
phase de PA sur le comportement mécanique a 150t Catliage a base de 64wt% de FPE2

et 36wt% de PA.

3.D.lll.2.a. Modules élastiques

La Figure 3-29 présente I'évolution des modulesateservation et d’Young en fonction de la
teneur relative en LPA dans les alliages. L'effetld teneur en LPA dans les alliages est
particulierement perceptible a haute températles modules a 150°C chutent brutalement
apres 60% de LPA. Cette nette diminution correspandchangement de morphologie
observé au TEM. Au-dela de 60% de LPA, les domailee®A ne sont plus continus et la
faible teneur en copolyméres ne les connecte pifis@amment. La phase de PA, minoritaire

n'est plus capable d’empécher I'écoulement du Fi®E&u.
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Figure 3-29 : Modules de conservatiam) et modules d’Youngt( a 150°C
en fonction de la teneur en LPA

3.D.1ll.2.b. Propriétés a la rupture

A 150°C, il est plus difficile de conclure sur lahgement a la rupture, étant donné les
incertitudes de mesure (Figure 3-30). Il semble Hakongement a la rupture soit peu
perturbé par les changements de morphologie deagjel et par la teneur en LPA. De plus,
lorsque la teneur en LPA augmente, la contraifterapture diminue progressivement. Elle
chute brutalement a partir d’'une proportion relaten LPA de 66%. L’alliage A66 contient
des domaines dispersés de PA, qui ne peuvent paé&char efficacement I'écoulement du
FPE2 fondu. Les autres alliages a base de FPEZsamntinus et sollicitent mécaniquement
différentes chaines, selon la teneur en LPA. Pesialliages a base de FPE2 et a teneur en
LPA élevée, les molécules liens entre les cristallide PA peuvent étre apportées par les
longues chaines de LPA. La contrainte a la ruptse autour de 3 MPa. Les alliages
contenant moins de LPA sont certainement compos&®polymeres hyper-greffés, pouvant
aussi jouer le role de molécules liens entre leeelies cristallines de PA. La contrainte a la

rupture est alors autour de 4 MPa.
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Figure 3-30 : Influence de la teneur en LPA sucdtmtrainte (a) et de la déformation (b)
a la rupture des alliages a 150°C

3.D.1V. Conclusion intermédiaire

Nous avons donc trouvé deux voies de synthéseqimenir des alliages qui sont résistants
thermo-mécaniguement et méme ductiles a haute tatope (150°C) :

- en ajoutant des grandes chaines de PA dandlibageala base de FPE et SPA, a condition
d’utiliser un mode d’extrusion et des conditiongxditusion qui facilitent le greffage des
grandes chaines de PA et qui rendent le mélangadenomogéne possible.

- en jouant sur la longueur de la chaine de pojyétie fonctionnalisé et le taux de greffage,

pour des alliages constitués seulement de petises de PA.

Une quantité minimale de PA de 30% en masse esessaice pour améeliorer
considérablement les propriétés mécaniques degedlj notamment sa résistance mécanique
a haute température. Entre 30 et 57% de PA, ig@liarésente une morphologie co-continue

et ce type de structure semble fortement améllesgpropriétés mécaniques.

Dans les alliages a base de 64wt% de FPE2 et d&/@6@w PAG6, I'introduction de grandes
chaines de PA (LPA) ne permet pas d’apporter dedi@ammations mécaniques aux matériaux a
base de FPE2 et SPA. Lorsque la teneur en LPA autgmle gain mécanique qui aurait pu
étre apporté par les molécules liens et les entiewénts du LPA ne suffit pas ou a peine a
contrebalancer I'effet de la diminution de la temen copolymeres hyper-greffés. A faibles
teneurs en LPA, les copolymeres sont tres greitefient les domaines cristallins de PA. A
plus forte teneur en LPA, les longues chaines deci&nt des molécules liens, mais les

copolymeéres moins greffés n'agissent plus commenelkdiens entre les cristallites de PA.
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En utilisant des alliages réalisés avec du FPEds mwons montré que l'introduction de LPA
ameliore les propriétés mécaniques. Nous avonsfemnobservé que grace a I'ajout de LPA,
le comportement des alliages 64/36 FPE1+PA paskaitfragile a ductile. Cela tient
probablement au fait que les chaines de FPE1 somtogenne plus courtes et moins greffées,

elles ne lient pas les lamelles cristallines de PA.
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3.E. Relation structures-propriétés mecaniques

Résumé du projet d’article 3 :

Nous avons synthétisé des alliages nanostructutéscoecontinus de polyéthyléne
fonctionnalisé et de polyamide 6. Dans l'articlen8us comparons les propriétés mécaniques
a haute température de deux alliages nanostructutisse de FPE1 (Figure 3-31 a Figure
3-33). Le premier alliage est formé avec des petdbaines de PA, dont la masse est
inférieure a la masse critique d’enchevétremente(HSPA). Il est fragile a 150°C. Le
second alliage (FPE1+[SPA+LPA]) est composé d’'utange bimodal de PA (55% LPA +
45% SPA). L'incorporation des longues chaines dé R#ont la masse est supérieure a la
masse critique d’enchevétrement) permet de profies propriétés intrinséques de ces
chaines cristallisables, notamment des enchevéttenee des molécules liens. Cet alliage

nanostructuré, contenant de longues chaines ded®Auctile a 150°C.

L’apport des longues chaines de PA du mélange lahsad la contrainte et la déformation a
la rupture est clairement mis en évidence danalliegies a base de FPE1. Des expériences de
diffusion et diffraction des rayons X couplées & dbservations en microscopie électronique
a transmission nous ont permis de relier les cotapmnts mécaniques des alliages a leur

évolution structurale et morphologique.

Les deux alliages ont des modules d’Young simidagede I'ordre de 20 MPa. Cependant,
dans le domaine des déformations plastiques, lempadements mécaniques sont
completement différents. L'alliage FPE1+SPA estifeaet casse pour un allongement a la
rupture de 50 % et une contrainte nominale de 3 BB que l'alliage FPE1+[SPA+LPA]

est ductile (Figure 3-34). Sa contrainte et samd@hion a la rupture sont respectivement de
4.5 MPa et 230 %. L'incorporation des grandes awite PA6 a donc un effet évident sur la

ductilité de nos matériaux a 150°C.

Les alliages FPE+SPA et FPE+[SPA+LPA] cassent &ths de déformation complétement

différents. Nous avons caractérisé ces deux afliagpres rupture, dans la direction

perpendiculaire et paralléle a la traction, parroscopie électronique a transmission et par
diffraction et diffusion des rayons X (Figure 3-85Figure 3-38). Les morphologies des deux
alliages, apres rupture, sont trés similaires. Palllage FPE1+[SPA+LPA], la morphologie

perpendiculaire a la traction est peu orientédge gaearallele a la traction montre un état
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d’'orientation important avec les domaines de PAgras dans une direction. Nous
remarguons que les domaines de PA des deux alliigés ont des largeurs comparables, ce
qui n’était pas le cas avant traction. Au courdad&action, les domaines de PA de l'alliage
FPE1+[SPA+LPA] ont subi une déformation beaucougs girande que ceux de l'alliage
FPE1+SPA

Pour l'alliage FPE1+SPA, les observations WAXS BKS couplées aux observations TEM
nous montrent que les domaines cristallins de RRIe €A sont peu orientés, I'état cristallin
a peu évolué. D’'un autre coté, pour l'alliage FPEPA+LPA], nous constatons une
orientation des chaines de PA et de FPE1 dansdetion de la traction et une orientation des
lamelles cristallines perpendiculaire a la tractibe plus, les cristaux de PA subissent une
transition induite par la déformation de la phasstaliney a la phase cristallina. Cette
transition est classique pour les homopolymerd3Ak:

L'alliage FPE1+[SPA+LPA] se déforme donc a plustewchelles. (Figure 3-36). Les
microdomaines de PA et de FPE s’orientent dangdgttbn de traction. Les mécanismes de
déformation de ces alliages sont alors équivalemsux des thermoplastiques élastomeéres. A
I'intérieur de ces domaines de PA et de FPE, listadlites s’orientent perpendiculairement a
la direction de traction et les chaines de polysmémnt étirées dans la direction de traction de
I'éprouvette. (Figure 3-39) Nous retrouvons aloes thécanismes de déformation classiques

pour les polymeéres semi-cristallins.

Nous avons vu que les alliages FPE1+SPA et FPEBRHBIPA] ont des comportements
mécaniques trés différents a 150°C. A 150°C, plusiecontributions dans les alliages
pourraient jouer le r6le de molécules liens et @n&l la ductilité des matériaux : les chaines
de copolymeres liant deux domaines de PA, les ekafie copolymeres liant des lamelles
cristallines de PA et les molécules liens et enétrements des longues chaines de PA. Les
copolymeéres en peigne de l'alliage FPE1+SPA comtesaulement des petites chaines de
PA, ne sont pas suffisamment greffés pour empétheupture fragile de cet alliage.
L’incorporation des longues chaines de PA amélidee ductilité du mélange
FPE1+[SPA+LPA] d’'un facteur 5.

Dans le paragraphe qui suit I'article 3, nous avaahispté la méme stratégie de caractérisation
sur l'alliage FPE2+SPA et sur l'alliage recuit FRHERPA+LPA], ils présentent la méme

BN

ductilité a 150°C et des morphologies co-continuestialement. L’alliage recuit
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FPE2+[SPA+LPA] se déforme comme l'alliage FPE1+[S$PRA] : les chaines de FPE et de
PA s’orientent dans les domaines d'une morpholdigiglaire. Dans l'alliage FPE2+SPA,
les domaines de SPA et de FPE2 sont aussi étirisslior@entation des chaines cristallines
est plus complexe. Les chaines de SPA en phasat orientées dans la direction de traction
alors que les chaines de FPE2 et/ou les chaines @ém phasg sont dans une configuration

isotrope apres rupture et retour a températureaartdi
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Article 3 : Tie Chains Boost Mechanical Propertieof Polyethylene and
Polyamide 6 Co-Continuous Nanostructured Blends

Projet d’article 3

We examine the tensile properties at high tempera(i50°C) of nanostructured blends
containing a functionalized polyethylene and a lalomixture of short and long end-
reactive polyamide 6 (PA6) chains. We find that ith@orporation of long polyamide chains
in these blends leads to an improvement of 500%hef elongation at break at 150°C
compared to the blend with only brittle short pohyde chains. The entanglements and tie
molecules introduced between the PAG6 crystallitessbke the efficient transfer of the stress to
other chains and yield a ductile behavior. We perél X-ray scattering and diffraction
experiments and transmission electron microscopprbéeand after tensile test and we
correlate the structural and morphological evolutixd blends with the mechanical behavior.
The drawn blend containing the bimodal mixture ladrs and long polyamides 6 evolves into
a “fibrillar” structure where polyethylene and palyide chains are oriented along the tensile

axis.

219



3.E.I.1. Introduction

Reactive blending is a well-established methodytthesize polymeric materials attractive
for many applications. [17] [2] The incompatible Iypuers are functionalized by
complementary reactive groups in order to syntleespolymers in situ. We focus on the
blends containing polyamide 6 (PA6) and functiaredi polyethylene (FPE). The
functionalized polyethylene bears randomly maleibyaride groups along the backbone and
the polyamide 6 has mono-amino end-groups. Thamkslarge amount of graft copolymers
formed during the reactive extrusion, these blesgkibit nanostructured co-continuous
morphologies and outstanding combination of progelin a wide composition range. These
blends are synthesized with small chains of polgam(2.5 kg/mol). [23] Both phases
crystallize, the blends reveal high ductility atkaemt temperature and do not flow until the
melting point of the polyamide 6. However, at higmperature, between the FPE and PA
melting, these blends are brittle. The brittlenesses from the brittle polyamide chains. In
order to improve the mechanical properties of thieastructured blends we want to substitute
several brittle polyamide chains by ductile oned &vestigate plastic deformations. The
graft copolymers, the co-continuous nanostructacethe semi-crystalline nature of polymers

induce particular plasticity mechanisms.

For multigraft copolymers, such as a polyisopreaekbone with multiple polystyrene arms,
the increase of the number of branch points peeoubd and the functionality enhance the
tensile properties. [15] [9] [28] [30] These mutaff copolymers reveal super-elasticity
which is explained by the role of their particuknchitecture. The long rubbery backbone
forms bridges and loops between the glassy polseydomains. These physical cross-links

improve the mechanical behavior.

Few studies have been reported on mechanical pgiegpeaf co-continuous nanostructured
elastomer thermoplastics. The co-continuous straatfithese block copolymers evolves into
a fibrillar structure which is oriented parallelttee tensile axis. [8] [7] [25] [1] In copolymers
with rubber and semi-crystalline blocks, the crijista microdomains produce physical cross-
linking points for the rubber matrix. The mechahioahavior of these copolymers depends
on the orientation of crystalline stems in microdaoms. [22] [27] [19] [18]
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The semi-crystalline character of the polyethyland polyamide phases plays also a major
role on the plastic deformation. [14] [12] The tmproperties of these two homopolymers
have been extensively studied. [20] [16] [3] [21Fkcarding to Peterlin’'s model, high
deformations of semi-crystalline polymer induce thensformation of crystalline lamellae
into fibrils. Fragmented crystalline lamellae areubd by inter-crystallite molecular
connections. These amorphous connections are githsent before deformation and named
tie molecules or entanglements, or come from tHeldimg of crystalline segments during the
fibril formation. [24] [26] The brittle/ductile trasition in PA6 homopolymers depends on the
molecular weight [4]. The molecular weight of thmadl polyamide used to synthesize our
nanostructured blends is around 2.5 kg/mole, Ialan twice the entanglement weight. [10]
The small polyamide is thus brittle because itsirchare not sufficiently long to connect

crystallites and to prevent the craze propagafit®].

We have recently demonstrated that co-continuoussieuctured blends can be synthesized
by reactive blending of functionalized polyethylesred a bimodal mixture of short and long
polyamides. [13] In this paper, we compare the rapial properties of two blends: one
containing only short PA6 chains (SPA) and the iotme based on the bimodal mixture of
short and long polyamides (LPA). We investigate tmechanical influence of the
incorporation of entangled chains and tie moleciidbe PA6 phase of blends. We study the
tensile behavior and the structural evolution & tvo blends upon uniaxial drawing at high
temperature (150°C). As the crystallization is ay kgoint to understand mechanical
properties, some essential features of particulatallization are recalled in the first part. In
the second part, we show that the long PA6 chansiroprove the ductility at 150°C. In the
third part, we describe the drawn blend morpho®gied the orientation of the PA6 and FPE
chains after fracture. We performed X-ray scattgrirdiffraction experiments and
transmission electron microscopy before and afémsite test in order to correlate the
structural and morphological evolution of blendstvthe mechanical behavior.

3.E.l.2. Experimental Part

3.E.l.2.a.Materials
Two polyamides 6 were used and designed hereat8PA and LPA. SPA was provided by

Arkema and was characterized by a low number-aeenaglecular weight (Mn) of
2.5 kg.mof* and a polydispersity index (PDI) of 2. LPA withhigher average molecular

weight of 15 kg.mot was a Domamid 24 from Domo® Chemicals. Chemicatatteristics
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of these polyamides are reported in Tableau 3-PA B mono-terminated by NHand the
LPA is terminated by 35 mol-% of NHnd 65 mol-% of COOH. [13]

The functionalized polyethylene used for the backbohain is named FPE. It is a random
terpolymer of Ethylene (E), Ethyl Acrylate (EA) aMhleic Anhydride (MAH), provided by
Arkema. The chemical properties of FPE are repadrt@dbleau 3-12.

End groups composition

Polyamide-6| Mr;lorl) PDI (NH,) (CHy) (COOH)
9 mol-% mol-% mol-%
SPA 2.6 2.0 54 42 4
LPA 15 2.0 35 0 65
Polyethylene M PD MAH concentration (Arkema data)
kg. mol* wit% Number per chain
FPE 16 5 2.9 4.7

Tableau 3-12 : Chemical characteristics of polyag@land polyethylene samples

3.E.l.2.b. Blend preparation

Two blends, named FPE+SPA and FPE+[SPA+LPA] weepared. The content of PAG is

always fixed at 36 wt%. FPE+SPA contains only SP#ergas FPE+[SPA+LPA] contains a
pre-blend of 45 wt% of SPA and 55wt% of LPA. Befonexing and reactive blending, PA6

and FPE were dried under vacuum for 12 h at 80°@&nwove moisture. The conditions of
PA6 mixing were chosen to avoid the modificationtied bimodal distribution of molecular

weight. The mixing time is of one minute. The blendere prepared in a co-rotating twin-
screw micro-compounder (DSM) at 250°C for 3 min3ithva 60 rpm screw rotation rate

under nitrogen flux. The feedback channel of thermextruder is used to fix the blending
time.

At high temperatures, the amine and anhydride graupversibly react to form an imide and
water. Blends contain about 50wt% of copolymers #red other PA6 and FPE chains are
unreacted. More details about the synthesis anahbeical analysis can be found in other
studies. [13] [23]

The extrudate blends were pressed at 250°C usiragpired pressure of 4 tons following by
air cooling to the room temperature. The films haveontrolled thickness of 800 um. The
formation of films under high pressure can indusgnall anisotropy before tensile tests.

3.E.1.2.c.DSC

Differential scanning calorimetry (DSC) measurersemnere performed on a TA Instrument

DSC Q1000 apparatus to study the melting and tgstailization of FPE and PAG6 in the
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blends. The non-isothermal studies were carriedaousamples of about 10 mg under a
helium atmosphere using a heating/cooling rate @fCimin. The temperature cycles
consisted in a first heating from -100°C to 260ft&n a cooling from 260°C to -100°C and a
second heating from -100°C to 260°C. Between trst Feating cycle and the cooling step,
the samples were maintained at 260°C for five na@isub delete any thermal history. The
degree of crystallinity was determined during thelmg and was defined as :

Xc(DSC) =AHexp /QHy* @) whereAHexp is the experimental crystallization enthalgpy,

is the weight fraction extent adxHy is the reference totally crystalline enthalpy meed at
the equilibrium melting point, Jo. (241 J/g for PA6 [11] and 277.5 J/g for PE [5]).

3.E..2.d. TEM

Transmission electron microscopy (TEM) was usedlserve the morphology of blends.
Ultrathin sections of the blends (60 nm thick) wewué using a Leica Ultracut microtome with
a diamond knife at -100°C and collected onto comgpiels. The PA6 phase was preferentially
stained in an aqueous solution of 2wt% of phospiggtic acid and 2wt% of benzyl alcohol
for 5 min at room temperature. Observations wergethout with a CEM 902 Zeiss operated
at an acceleration voltage of 80kV. After stainiRg\6 and FPE appeared respectively black

and white on pictures.

3.E.l.2.e.X-ray experiments

The crystalline and morphological properties of blends were characterized by Wide-Angle
X-ray Scattering (WAXS) and Small-Angle X-ray Seaihg (SAXS). X-ray scattering
experiments were performed at room temperaturgansimission mode using the Cuw K
radiation § = 1.54 A) from an X-ray generator (XRG3D Inel) cqing at 40 kV and 25 mA.
WAXS patterns were collected with a curve positgansitive detector (CPS120 Inel) and
were fitted using the Peakoc Inel Software for @imity calculations. SAXS curves were
acquired with a linear detector (LPS50 Inel) 190anray from the sample. This allowed the
observation of scattering intensities at wave veesdues from 0.007 to 0.15A Standard
data corrections were applied for both SAXS and V®&AXeasurements; the spectra were
normalized by the transmission and the thicknesgh®fsample, the intensity of the incident
beam, the acquisition duration and finally corrdd@ background scattering.
The crystallization characterizations of the PA@ &®PE homopolymers are summed up here.
PAG crystallizes in two main forms.[16] The moraldea crystalline form has a monoclinic
cell with a = 9.56 A, b = 17.24 A and c = 8.01 Atitee constants anfl = 67.5°. PA6
crystallizes also in a pseudo-hexagoneéll with a = 9.33 A, b = 16.38A and ¢ = 4.78 Alce
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parameters an@gl= 121°. The b direction corresponds to the PAGrchais. The chains of the
a andy phases are respectively in the anti-parallel arelfel conformations.

FPE crystallizes, as high density polyethyleneaim orthorhombic cell with a = 7.52 A,
b =4.95A and ¢ = 2.52 A lattice constants. Tliirection corresponds to the chain axis.[21]

3.E.l1.2.f. Tensile properties

Tensile tests were carried out at 150°C using th@45Instron universal testing machine
equipped with an environmental chamber and a 500aN cell. The dumbbell samples cut
out from the films were 15 mm in gauge length andrRin wide. Prior to mechanical testing,
each sample was kept about 10 min at 150°C to réezmal equilibrium and melt the FPE
phase. At least five specimens have been testedafth blend, at a crosshead speed of 10
mm/min. The tensile tests are expressed in ternm®wiinal strese = F/As, where A is the
initial cross-sectional area and F the strengtt,the nominal straia =(I-1p)/lo; where | andl
refer to the strained length and gauge length. ileebssts were performed until the break.
Then, the samples were quickly removed from theirenmnental chamber to room
temperature and so the polyethylene crystallizefferAthat, we studied their crystalline
structure and the strained blend morphology.

3.E.1.3. Results and Discussion

3.E.l.3.a.Isotropic blends

Blend morphologies

Figure 3-31 shows TEM micrographs of the blendweddte morphologies. PA6 appears dark
and FPE appears white on the TEM micrographs. TREHSPA and FPE+[SPA+LPA]
blends have homogeneous, isotropic and nanostedactororphologies. These structures
exhibit either co-continuous or cellular morphokexyi The FPE+SPA blend has a finer
morphology than the FPE+[SPA+LPA] one. In the forrbéend, the PA6 domains have a
thickness of 10 nm and often appear as double dayerthe FPE+[SPA+LPA] blend, the
minor PA6 phase forms walls of the cells containkgE and the PA domains are about
20 nm thick.
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and the FPE+[SPA+LPA] blend (b)

To better characterize the morphologies of thesekiends, the small-angle X-ray scattering
profiles are reported in Figure 3-32. The SAXS graits of the two blends display high
intensity scattering at low wave vectors (g). Tédgttering corresponds to the right wing of
one pronounced broad “peak” before the beam stage © the polyethylene/polyamide
electronic contrast, this broad peak with a de@dasqg® indicates the presence of phase-
separated morphology and well defined interfacég. iresence of the peak is consistent with
TEM pictures: the blends show phase separation @mri scales but do not exhibit a
sufficient long-range order to observe multiple releteristic reflections. The organization of
the blends can be considered to be analogous tombinruous microemulsions which are
characterized by a broad one-peak scattering [29].

The FPE+SPA blend differs in the position and ie thtensity of this peak from the
FPE+[SPA+LPA] blend. The intensity recorded on #RE+SPA blend at low scattering
wave vectors (around 0.01*jis five times lower than the intensity in the FPEPRA+LPA]
blend at the same wave vectors. This contrast dsers probably related to the PA6 “double
layers”. The inner FPE layer leads to a decreasthetfelectronic contrast. On the Lorentz
representation, we estimate characteristic distarafethe blends morphologies is(d=
2170may). In the FPE+SPA blend, a first broad peak appeasrsnd 0.03 A and corresponds
to a distance of 18 nm between two double layerseéond characteristic distance in this
blend is about 48nm. The FPE+[SPA+LPA] blend digplanly one characteristic distance of
around 58 nm. These distances match the obserzeslisi Figure 3-31.
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Figure 3-32 : SAXS spectra for the FPE+SPA blerddfull line),
the PE+[SPA+LPA] blend (grey full line), the PA6rhopolymer (black dashed line)
and the FPE homopolymer (grey dashed line)

Moreover, the two spectra reveal also a large slwuaround 0.06 A which can be
associated with the crystalline and amorphous geritamellae organization of FPE and
PAG6. The PA6 and FPE homopolymers respectivelykgixluing periods of 8.5 nm and 10nm.
To better elucidate how PA6 and FPE crystallizéhiese nanostructured blends, DSC and

WAXS experiments were performed.

Crystallization
The thermograms are presented in Figure 3-33-an@tine cooling step, the first exothermic

peak at 70°C matches the FPE crystallization aadsétond exothermic peak around 170°C
corresponds to the PA6 one. The PA6 and FPE cligstabns do not seem to be disturbed by
the confinement. By integration of the crystalliaat peaks and correction by the weight
composition, the degree of crystallinities of theB-and PA6 phases were calculated in
Tableau 3-13.

Blend DSC
Tf(PA6) | Tf(FPE) | Tc(PAB6) | Tc(FPE)| xc(FPE)| Xc(PAG)
() @) @) O (%) (%)
FPE+SPA 217 85 167 66 13 24
FPE+[SPA+LPA] 218 84 174 69 14 22
Tableau 3-13 : Crystallization properties of theotphases of the FPE+SPA and
FPE+[SPA+LPA] blends measured by DSC and WAXD

During the second heating (Figure 3-33-a), we oleséwo endothermic peaks at 65°C and
220°C. They are respectively associated with the &fd PA6 melting. The broadness of the
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PAG6 peak gives an idea of the PA6 crystal form.harp peak around 220°C shows only the
melting of the PAG6 crystallites in theform whereas a large peak with an shoulder at@15°

may be interpreted as the melting of bethndy PAG6 crystallites.
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Figure 3-33 : (a) Thermograms (exothermic signavdpand (b) WAXD spectra
for the FPE+SPA blend (black) and the FPE+[SPA+LHA¢Nd (grey)

Figure 3-33-b displays the WAXS patterns of botbtrigpic films obtained after a rapid
cooling. They contain several sharp reflectionsesponding to well-known reflections of the
PA6 and PE homopolymers. [16] [6] The peaks at Alénd at 3.76 A are respectively
associated with the (110) and (020) reflectionshef orthorhombic polyethylene crystalline
structure. The peaks at 4.42 A and 3.76 A matcpheassely the (200) reflection and the
(202)+(002) doublet of the PA6 crystalline phase. The peak at 4.16A can e iaterpreted
as the (001) reflection of thePA6 crystalline phase. The presence of a peakndr8uA is
principally related to the (020) reflexion of tgePA6 crystalline phase. So the reflection at
4.16 A can be indexed as either a FPE peak or a\Rf@ise. The peak at 3.7 A can be
associated with either a FPE peak or a PAghase. We deduce that the PA6 crystals can
coexist in both thet andy forms in both blends.

WAXD and DSC results confirm that the reactive egion and the confinement do not
disturb the crystalline structure of the componefitse crystallization of the PA6 and FPE

phases in these blends occurs separately in theaRA&EPE homopolymers.

3.E.1.3.b. Mechanical properties

At room temperature, the two blends exhibit simdaictility. At 150°C, the FPE phase is
melted whereas the amorphous PA6 phase is rubbbey[LPA+ SPA] mixture is expected

to be less brittle than the SPA homopolymer thdokbe tie molecules and entanglements of
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LPA chains. The tensile tests at this temperataable to characterize the plasticity of the

PAG6 phase in nanostructured blends.

Nominal stress (MPa)
w

0 [ 1 1
0 100 200 300
Strain (%)

Figure 3-34 : Stress-strain curves at 150°C for BRRE+SPA blend (black)
and the FPE+[SPA+LPA] blend (grey)

Nominal stress—strain curves of the FPE+SPA andH$HA+LPA] blends are reported in
Figure 3-34. The FPE+SPA blend exhibits a typicaittle behavior whereas the
FPE+[SPA+LPA] blend exhibit a ductile behavior. Teu 3-14 displays data for elastic
moduli, yield stresses, strairg) @nd stresseo] at break. Elastic moduli are similar for both
blends and are the result of the blend stiffeniggh® PA6 phase. The conventional yield
point corresponds to a 10 % offset from the eldsatiearity on the stress-strain curve. [14]
The FPE+SPA yield stress (2.5 MPa) is higher therRPE+[SPA+LPA] one (1.2 MPa). The
strain and stress at break of the FPE+[SPA+LPAhdlis about 230 % and 4.7 MPa. The
FPE+SPA blend is considerably more brittle sinderéiaks at 45 % of strain and at 2.8 MPa

of stress.
Blend Elastic Modulus (MPa) o yield (MPa)| o failure (MPa) | ¢ failure (%)
FPE+SPA 16+ 3 2.5 2.8+0.2 45+9
FPE+[SPA+LPA] 16 + 2 1.2 47+0.3 231 + 14

Tableau 3-14 : Mechanical properties of FPE+SPA &RE+[SPA+LPA] blends
(o stress and: strain)

These macroscopic results show the effect of ta#tigg and the incorporation of LPA in the
nanostructured FPE+[SPA+LPA] blend. The additionii®@fmolecules and entanglements in

the PA6 phase improves remarkably the blend dtycétihigh temperature.
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To study how the semi-crystalline structures anel mmorphologies of the blends evolve
during the tensile test, X-Ray scattering combingti TEM experiments were performed on
the samples after failure and cooling to room terajpee. The FPE phase crystallizes during

the cooling in the broken samples.

3.E.l1.3.c.Drawn blends after failure

Figure 3-35 shows TEM micrographs of both blendsrainechanical failure. Observations
were made on thin sections of the drawn samplésretarallel or perpendicular to the tensile
axis (bottom and top images, respectively). Thepnological evolution due to the tensile

experiments is mainly deduced from the comparissiween these two observations.

i

Figure 3-35 : TEM micrographs of the FPE+SPA (aaop FPE+[SPA+LPA] (b,d)
drawn blends - Top: sections perpendicular to tensxis
Bottom: sections parallel to tensile axis

During the tensile test, the morphology of the FBEA blend evolves less than the
FPE+[SPA+LPA] one. In both TEM sections of the FBPA blend, the PE/PA

characteristic distance does not evolve much (Ei@d85-a and c). The thickness of the PA6
domains decreases slightly from 10nm in the isa¢repmple to 7 nm for the PA6 domains

along the tensile axis.
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Figure 3-36 : Schematics of the co-continuous molqdy of the FPE+[SPA+LPA]
blend which is isotropic (a) and drawn (b)
The PA phase appears black/grey whereas the FPEephjapears white.

The FPE+[SPA+LPA] blend clearly exhibits anisotmopiorphology. On TEM pictures taken
parallel to the tensile axis, PA6 and FPE domanesveell-drawn in the tensile direction
(Figure 3-35-d). On TEM pictures taken perpendiduléo the tensile axis (Figure 3-35-b),
the continuity of PA6 domains seems to be disruptadure 3-36 gives a hint on the
connection between the 2D observation and the wohafioon of the co-continuous 3D
morphology. Figure 3-36-a shows the schematic apodrco-continuous morphology of the
FPE+[SPA+LPA] blend whereas Figure 3-36-b displélys schematics of this stretched
blend. Along the drawn axis, the TEM picture extsibivell strained long PA6 and FPE
domains. The intersection of these long domainsthadsection perpendicular to the drawn
axis displays only nodules which are more or leemgated. Interestingly, the distance
between two PA6 domains is no longer isotropic. F#A6 domains get closer in planes
perpendicular to the tensile axis whereas theynawee distant along the tensile direction.
Moreover, the PA6 strained domains are thinner thase of the isotropic blend, indicating a
deformation of the polyamide domains. In the FPEPAS$SLPA] blend, the thicknesses of the
PA6 domains perpendicular and parallel to the tertbrection are respectively of 12 nm and
7 nm, instead of 20 nm in the isotropic blend. Tamtify further these observations, SAXS

experiments were performed in both directions aatd dre presented in Figure 3-38.
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Figure 3-37 :WAXS and SAXS experiments :
The drawn dumbbell is in a horizontal (a) or vetih) position

For WAXS and SAXS experiments, the sensitive detscare in the horizontal plane and
perpendicular to the X-ray beam. The drawn samg@lesput in a plane perpendicular to the
X-ray beam. The drawing axis is either verticalharizontal (Figure 3-38). So, in Figure
3-38, the light grey lines are associated withgbattering recorded perpendicular to the draw
direction, the dark grey lines match the scattereaprded along the draw direction, while the
black lines correspond to the scattering recordethe non deformed head of the dumbbell

after the same thermal cycle.

After tensile tests, the SAXS and WAXS spectra lrd FPE+SPA blend show smaller
changes than those of the FPE+[SPA+LPA] blend. W& ihvestigate the evolution of the
structure of the FPE+SPA after breaking. On the SApétterns in the Figure 3-38-a, the
drawn sample exhibits the long PA6 and/or FPE periaround g = 0.06 A(~ 10 nm)and
the PE/PA6 characteristic distances around q =08012nd q = 0.03 & (~ 48 nm and 18
m), similarly to the isotropic sample. A small iaase of the intensity for the spectrum in the
tensile direction is observed, probably due tahtlorientation of the nanostructure along the
tensile direction. In Figure 3-38-c, the WAXS spacthow only a small orientation of the
crystallites of FPE and PA6 with chains along tkaestle direction. After breaking and
cooling, the melted chains of FPE crystallize batkhe orthorhombic phase, in a nearly
isotropic configuration. The mechanical failuretoé FPE+SPA near the yield point explains

the low deformation of the blend morphology andsbmi-crystalline structure observed.
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Figure 3-38 : SAXS (top) and WAXS (bottom) spdoiréthe FPE+SPA blend (a,c) and
the FPE+[SPA+LPA] blend (b,d) after mechanical frae : isotropic blend (black line),
drawn blend parallel to the horizontal detector (kl@rey line) and drawn blend
perpendicular to the horizontal detector (light griene)

In the Figure 3-38-b, SAXS spectra of the FPE+[SERA| drawn blend show major
structural and morphological evolutions. Along ttieection perpendicular to the tensile
direction, the SAXS spectrum is mainly modifiective small wave vector range. The “peak”
characteristic of the FPE/PAG6 distance is morensgeand broader. This peak shifts to higher
scattering vectors compared with the isotropic tldBy contrast, along the tensile direction,
the intensity at small wave vectors significantlgceases and no peak is detected around
0.01 A, In the tensile direction, the FPE/PA6 characteridistance shifts to higher values
than these measurable with our SAXS equipmentsselbbservations are consistent with the
orientation of the FPE and PA6 domains parallah®tensile direction and with a decrease

of the characteristic FPE/PA6 distance in the @aperpendicular to the tensile axis. The
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PE/PAG6 characteristic size in these planes is aredhnm after deformation whereas it was

around 58 nm before deformation.

Moreover, the SAXS scattering in the tensile dimtishows a large and obvious scattering
signal around 0.06 A In Figure 3-38-d, the WAXS patterns of the FPEPASLPA] blend
after mechanical failure displays also a notewortmentation of chains in the tensile
direction. The SAXS scattering around 0.08 ghould thus correspond to the PA6 and/or
FPE long periods of about 9 nm. This drawn samiilecentains crystalline lamellae stacks,
after failure. These crystallites are stacked pelréd the tensile axis. The main long periods
in the drawn blend do not evolve much compared witles of the isotropic blend even

though their distributions become larger.

In Figure 3-38-d, sharp crystalline peaks are ofexkperpendicular to the tensile direction.
The intensities of the twax phase crystalline peaks at 4.39 A and 3.74 A asme
significantly. Along the drawing direction, only nye small peaks with low diffraction
intensities are detected. We deduce that the PAmBsigrafts are preferentially oriented along
the tensile axis. Furthermore, a strain-inducedsiteon fromy crystals toa crystals occurs

during the tensile test. Such a phase change easdbeady for the PA6 homopolymer. [21]

The modification of the polyethylene crystals afteechanical failure has also been studied.
Interestingly, the FPE+[SPA+LPA] blend displays wrmounced orientation of the FPE

chains along the tensile axis. We conclude thattbited FPE chains/backbones are oriented
and strained during the drawing. After breaking andling, the FPE chains/backbones stay

oriented in the orthorhombic crystalline cell.

?j
<3
5O
v/l

f
£

=2
4

-

/]

N
SO

=

Figure 3-39 : Schematics of orientation of the taijl;ne PA6 and FPE chains
in the co-continuous broken FPE+[SPA+LPA]blend
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We conclude that the PA6 and FPE semi-crystallomalns of the FPE+[SPA+LPA] blend

are orientated parallel to the tensile axis (FigB+89). In these domains, the crystalline
lamellae still exist after mechanical failure ane atacked following to the tensile axis. As
the long periods of PA6 and FPE chains are veryeglove cannot distinguish the orientation
of two phases in our blends. Only the WAXS expernitageveal separately the crystalline
structures and the more or less strong orientatbtise PA6 and FPE phases.

Consequently, the deformation of the FPE+[SPA+LBIInd occurs at multi-scale. During
tensile tests, this co-continuous nanostructureddis transformed into a fibrillar structure.
The PA6 and FPE domains are oriented along theldedsection. The same type of
morphological evolution was observed in co-contimi@lastomer thermoplastics. Adhikari
studied the mechanical behavior of an asymmetac sbpolymer with polystyrene and
polybutadiene units. [1] Dair investigated the ptasdeformation of copolymers with

polystyrene and polyisoprene blocks. [8] [7]

At the molecular scale, the semi-crystalline chaahshe FPE+[SPA+LPA] blend are also
stretched parallel to the tensile axis. The origntbains of PA6 and FPE crystallize in
periodic crystalline lamellae which are orientedpeadicularly to the tensile axis. Even if the
two semi-crystalline polymers are confined in naneured morphology and that a part of
them are grafted, they behave mechanically like thspective homopolymers. The
mechanical behavior of the blend synthesized wathgl polyamide chains is completely
different from one of the blend synthesized witHyosmall polyamide chains. This is the
proof that the tie chains and entanglements intedubetween PA6 crystallites in the
confined polyamide domains can transfer the sti@sgher chains and giving rise a ductile

behavior.

3.E.l.4.Conclusion

This study demonstrates that the reactive extrusi@emi-crystalline polymers of polyamide
and polyethylene enables to synthesize nanostagtand co-continuous crystalline blends
with remarkable mechanical behavior at high tenpees.
The structural and mechanical analyses performethis study clarify the deformation
mechanism of the co-continuous nanostructured bleimdthe small deformation range, only
small reorientation of the FPE and PA6 domainsdgiace. Next to the yield stress, these
domains become oriented and the crystalline orginiz in the confined domains undergo
plastic deformations. At this deformation stage,rtiolecules between the crystallites play a
major role to avoid breaking.
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The blend containing unentangled PAG6 is brittle hagh temperature (150°C). The
copolymers linking two PA6 domains or linking twoA® crystalline lamellae are not
effective enough for the blend ductility. The naacted PA6 chains induce also brittleness.
After mechanical failure of this blend, the nanostued morphology evolves not much and
inside, the chains are non-oriented.

The incorporation of long PA6 chains in the secbiehd improves mechanical properties.
The tie molecules and the entanglements in the phe improve the blend ductility from
50% to 230% of ultimate strain. The co-continuonisidl morphology becomes a fibrillar
structure of PA6 and FPE oriented domains. In tmeseodomains, the crystalline PA6 and

FPE chains become also oriented parallel to thalésaxis.
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3.E.ll. Relations structure-propriétés des alliages a basie FPE2

Dans ce paragraphe, nous avons comparé I'évolsgtimcturale et morphologique de deux
alliages qui présentent initialement des morphe®gio-continues et des allongements a la
rupture trés proches a 150°C. Ces deux alliages: $erFPE2+SPA et le FPE2+[SPA+LPA]
recuit. En s’affranchissant des différences morpgigues initiales et du taux de déformation
final, nous pouvons mieux mettre en évidence |&érénces de comportement mécaniques
d'un alliage contenant seulement des petites madseBA et d’'un alliage contenant un
mélange bimodal de PA.

Isooe paralléle

Figure 3-40 : Images TEM des alliages étirés a Tbifsqu’a la rupture et refroidis a
température ambiante : FPE2+SPA (a) et FPE2+[SPAALPecuit (b)

La Figure 3-40 présente les morphologies non-défesmles deux alliages et leurs états étirés
guand ils ont cassé a environ 200% de déformatisant déformation, I'alliage FPE2+SPA

a une distance caractéristique entre deux domdm€®A plus faible que I'alliage recuit. Les
spectres de diffusion des rayons X aux petits angtnt présentés sur la Figure 3-41-a.
Comme pour les alliages FPE1+SPA et FPE1+[SPA+LRAdliffusion aux faibles vecteurs
d’'onde de l'alliage FPE2+SPA est beaucoup plusldague celle du FPE2+[SPA+LPA]
recuit. Cette diminution peut étre due a la préseme bicouches avec une taille
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caractéristique de 20 nm. Sur le spectre SAXS ddlialge FPE2+SPA avec une

représentation de Lorentz, nous évaluons une sedaiilé caractéristique de 48 nm.

L’alliage FPE2+[SPA+LPA] recuit a une taille camtstigue de 55 nm sur son spectre en
o°l(q). Les observations des deux échantillons (peeshent et perpendiculairement & la
direction de traction) montrent que les domaineBAet de FPE2 sont alignés et affinés dans
la direction de traction. Les spectres de rayonguX petits angles confirment que les
domaines de PA étirés dans la direction de tractienrapprochent et que la distance
caractéristique entre deux domaines allongés dea&allelement a ces domaines n’est plus
mesurable avec notre montage. Ces deux alliagesdemt dans un état de déformation
morphologique équivalent a I'alliage FPE1+[SPA+LPA]

Les spectres SAXS des deux alliages nous renseiguesi sur I'orientation des lamelles
cristallines. Elles sont orientées perpendiculageima la traction et la longue période est

toujours égale a environ 9 nm apres rupture.

Regardons les images 2D obtenues par la diffractesnrayons X de ces deux alliages étirés
(Figure 3-41-c). L'image WAXS 2D de l'alliage FPH&PA+LPA] recuit est beaucoup plus
anisotrope que celle de l'alliage FPE2+SPA.

Dans les alliages non-déformeés, les chaines de ridfallisent majoritairement en phase
y. Pendant le test de traction, une partie des chahstallisées sous formese transforment
en phase cristalling. Dans l'alliage FPE2+[SPA+LPA] recuit, les chainkesFPE2 et de PA
sont orientés dans la direction de traction. L'otétion des chaines de l'alliage FPE2+SPA
est plus difficile a analyser. Les chaines de PAplkasea sont étirées parallelement a la
direction de traction. Cependant, dans cet alliégeic situé a 4.15 A reste isotrope aprés
traction. Ce pic correspond soit au FPE2, soit #en phasg. Dans l'alliage FPE2+SPA,
les chaines de FPE2 recristallisent donc dans baseporthorhombique isotrope et/ou des

chaines de PA en phagee se sont pas orientées apres I'essai mécanitpe’&.
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FPE2+SPA FPE2+[SPA+LPA] recuit
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Figure 3-41 : Spectres SAXS (a) et WAXS 1D (bpages plates WAXS (c) des alliages
FPE2+SPA et FPE2+[SPA+LPA] étirés a 150°C jusquéarupture et refroidis
Les trois spectres sur les Figures (a) et (b) cgpandent a I'alliage isotrope (noir),
a l'alliage étiré parallélement au détecteur honital (gris fonce) et 'alliage étiré
perpendiculairement au détecteur horizontal (gt&ry (Figure 3-37)
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3.F. Conclusion du chapitre 3

Dans ce chapitre, nous avons étudié les proprig&Esaniques de nos alliages aux petites et

grandes déformations.

Aux faibles déformations, le module élastique mésar 150°C dépend fortement de la
morphologie des alliages, et en particulier dedatiouité et de la cristallinité de la phase de
polyamide. Quelque soit le polyéthylene fonctioms@alutilisé (FPE1 ou FPE2), les alliages
qui contiennent plus de 30% du mélange bimodaladigamides (55/45 LPA/SPA) présentent
une résistance thermomécanique d'une dizaine deapadgals, entre la fusion du
polyéthyléne fonctionnalisé et la fusion du polyden6. La valeur de ce plateau peut étre
optimisée, en choisissant judicieusement les cmditd’extrusion des alliages a base des
deux PA, et en facilitant le greffage des grandesres de PA. Pour l'alliage a base de FPE2,
une température d’extrusion de 270/280°C et uress# de rotation des vis de 60rpm permet
d’obtenir un module élastique de 24 MPa a 150°C.

A température ambiante, la ductilité des alliagesvignt surtout de la phase de FPE. Les
alliages synthétisés avec uniquement de longudsehae PA grandes masses de PA sont
faiblement renforcés par rapport au polyéthylemetionnalisé. Avec uniquement les petites
chaines de polyamide, un renforcement importanbleserve. Les contraintes au seuil des
alliages a base de FPE1 et FPE2 sont respectivamétipliées par 6 et 4 par rapport aux
FPE purs. L'incorporation des grandes chaines den®#8égrade pas ces propriétés mais ne

les améliore pas non plus.

Pour apprécier la déformation plastique du polyanatimettre en évidence les chaines liens,
nous avons mis au point des essais de traction0&C15A cette température, la phase de
polyamide prédomine mécaniquement car la phaselyéthyléne est fondue. A 150°C, les

alliages synthétisés a base de FPE1l et des dewanpdes sont ductiles, avec des

allongements a la rupture variables. L’alliage isgBahvec un mélange des deux polyamides
résiste jusqu'a 230 % de déformation alors quei ssiothétisé avec uniquement des petites
chaines de PA casse a 50 %. Nous mettons ainsiidenée que les chaines longues de PA

jouent leur réle de chaines liens entre les clitgslde PA.

A 150°C, les alliages nanostructurés a base de BBE2tous ductiles. Les longues chaines

de PA jouent le role de molécules liens dans ldagas a base des deux polyamides.
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Cependant, l'alliage contenant uniqguement desgsetihaines de PA a un allongement a la
rupture de 200 %. Ce comportement mécanique eblblement associé a la présence de
copolymeres « hyper-greffés » et a la faible tererurchaines libres non enchevétrées. Les
chaines hyper-greffées de copolymeres relientupgrt des chaines de SPA, et de ce fait,

jouent le réle de molécules liens entre les ctittal

Aprés rupture a chaud et retour a température anhites alliages ductiles se caractérisent
par une morphologie « fibrillaire » et des chaimkes PA orientées dans la direction de
traction. L'orientation des chaines de FPE redhsé®s semble dépendre de la nature des
chaines enchevétrées entre les lamelles criswlliad?A. Les alliages a deux PA contiennent
des chaines de FPE orientées parallelement a é&xctidm de traction. Pour l'alliage
FPE2+SPA, contenant le copolymére « hyper-greffi@ ssomportement mécanique semble

étre différent. Le FPE2 et/ou le PA en phaseste en partie isotrope apres I'essai de traction
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Conclusion Générale

Cette thése répond a une problématique industreglaplexe : comment synthétiser des
alliages nanostructurés a base de longues chaénaslyimeres semi-cristallins ?

En effet, I'extrusion réactive de chaines de pdlyine fonctionnalisé et de polyamide 6
permet d’obtenir des matériaux nanostructurés etootinus. Ces alliages présentent une
tenue thermomécanique de quelgques mégapascalseatbanpérature. Les alliages contenant
majoritairement du polyéthylene et au moins 20w&4dlyamide ne s’écoulent pas avant la
fusion du polyamide. Jusqu’ici, de tels alliagesnm’été réalisés qu’avec un polyamide 6 de
faible masse molaire (SPA - 2,5 kg/mol). Ce polydenin’est synthétisé que pour cette
utilisation spécifique. En effet, cet homopolymess inutilisable en tant que tel, car il a un
comportement mécanique fragile, di a I'absencedtfevétrements et de molécules liens
entre ses cristallites. Les faibles propriétés migeees du polyamide de faible masse limitent

la ductilité de ces alliages nanostructurés etargious a haute température.

Le travail de thése présenté dans ce mémoire portéelaboration d’alliages nanostructurés,
co-continus et synthétisés avec des grandes chefrdevétrées de polyamide 6 (LPA —
15 kg/mol). Nous souhaitions comprendre commentrbduction de ces longues chaines
allait modifier les propriétés mécaniques des gdiga Pour cela, nous avons étudié comment

ces alliages étaient structurés et comment ilegamaient aux grandes déformations.

Nous avons d'abord prouvé qu'il était possible daliser des alliages nanostructurés
co-continus en utilisant un mélange bimodal de amligles contenant une majorité de longues
chaines (15 kg/mol). Pour cela, les alliages oat §ithétisés par extrusion réactive. La
réaction entre les extrémités du polyamide et lesugements anhydride maléique du
polyéthylene permet la formation de chaines de lgap&re qui se caractérisent par un
squelette en polyéthyléne fonctionnalisé et pargteffons de polyamide. Deux extractions
sélectives successives nous ont permis de sémmarhhines de copolymeres greffés, des
chaines non-réagies de polyamide et de polyéthylessedistributions massiques des chaines
non-greffées ont été étudiées par chromatograpeieldsion stériqgue. Nous avons ainsi pu
estimer la composition des alliages et des copalgmé.es morphologies des alliages et des
copolymeres ont été parallelement étudiées parostopie €lectronique et par diffusion des

rayons X aux petits angles.
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Cette étude montre que les petites chaines réagismgidement pour former une grande
guantité de copolymeéres, garantissant ainsi lastamngiuration. Les grandes chaines sont peu
greffées mais gonflent le copolymere pour formee wmorphologie structurée a I'échelle
nanometrique. Les différentes conditions de symti{ésdre d’introduction des constituants,
température et vitesse d’extrusion) ont été opéessafin de garantir d’'une part, un greffage
optimal des grandes chaines, et d’autre part,diragté de la phase de polyamide. Pour cela,
deux types de polyéthyléne fonctionnalisé ont diksés, de fonctionnalité différente et

conduisant a des rendements de greffage différentes

Nous avons mis en évidence gu’une morphologie cthoge est obtenue pour des teneurs en
polyamide comprise entre 30wt% et 50wt%. Le mélabgaodal de polyamides peut
contenir jusqu'a 66wt% de longues chaines. Au-dd#&, continuité du PA et la
nanostructuration disparaissent. L'épaisseur demadwes de polyamides est directement
reliée a la quantité d’interface et donc a la qgi@érde copolymeres formés au cours de

['extrusion.

Un recuit de ces alliages, au dessus de la fusioRA] permet d’atteindre une morphologie
plus proche de I'équilibre thermodynamique. Lesphotogies évoluent fortement pendant le
recuit en fondu. La phase PA devient parfaitementinue.

Nous avons aussi étudié les propriétés cristallcthepolyamide et du polyéthyléne dans les
copolymeéres purifiés et dans les alliages par aealyalorimétrique différentielle et par
diffraction des rayons X aux grands angles. Malgré&onfinement des deux phases, les
chaines de polyamide et du polyéthylene sont drssies.

Dans les copolyméres greffés, le nombre de greftn$A par chaine influence la phase
cristalline des greffons de PA. Plus le squeletteepde greffons, plus le repliement de
chaines est géné, ce qui favorise des conformagiaraléles, c’est-a-dire la phageour le
polyamide. Au contraire, quand le squelette port@ns de greffons, le repliement des
chaines cristallines semble plus favorable. Ledarorations de chaines antiparalléles sont

possibles et le PA cristallise majoritairement bagea.

Dans les alliages, les chaines de copolymere gseffegonflées par les chaines libres de FPE
et de PA. Les chaines de copolymére comme les ehaion-greffées de FPE et de PA
cristallisent. Le confinement du polyamide dans demaines d’épaisseur nanométriques

provoque un retard a la cristallisation. Ce retarth cristallisation varie avec la taille des
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domaines et donc avec le taux de copolymere. Leaputle s'organise en lamelles

cristallines dans les domaines confinés et contideisPA. Les chaines de PA seraient
principalement paralleles aux interfaces. En l'albsede chaines liens entre ces lamelles,
nous pouvons prévoir un comportement mécaniqueldraggand les domaines de PA sont

étirés aux grandes déformations.

Nous nous sommes aussi intéressés aux proprietganigaes de ces alliages. A température
ambiante, la ductilité des alliages provient suridel la phase de FPE. Quelque soit le FPE
utilisé, les alliages synthétisés avec uniguemesitgrandes chaines de PA, sont faiblement
renforcés par rapport au FPE. Avec uniguement ktitep chaines de polyamide, un
renforcement important est observé. Lorsque lesndg®m chaines de polyamide sont

incorporeées, ce renforcement est conserve tantaquerphologie reste co-continue.

A 150°C, l'alliage synthétisé avec le FPE1 et upigent les petites chaines de PA casse a
50%, celui réalisé avec un mélange des deux potlesmésiste jusqu’a 230%. Nous mettons
alors en évidence que les chaines longues de Ratjdeur role de chaines liens entre les
cristallites de PA. A 150°C, les alliages conterlarffPE2 sont aussi ductiles, mais cette fois
c’est l'alliage contenant uniqguement les petiteaicbs qui a le meilleur allongement a la
rupture (200%). Les alliages a deux polyamides gmient des allongements a la rupture
légerement inférieurs. L'alliage a base de FPEZiestpetites chaines de polyamide a un
comportement mécanique particulier a haute temyératar il contient trés peu ou pas de
polyamide fragile non-réagi et car les chainesapmwlymeére « hyper-greffées » jouent le role
de molécules liens entre les cristallites. La pitudas chaines de PA sont reliées au squelette
FPE2.

Des expériences de diffusion et diffraction desorsy X couplées a des observations en
microscopie électronique a transmission avant €tsapaction nous ont permis de corréler les
évolutions structurales et morphologiques aux cateptents mécaniques de ces alliages.
Nous montrons que ces alliages se déforment imitiaht avec une orientation des domaines
de polyéthyléne et de polyamide parallélementtaaletion. Puis, une orientation des chaines
et des domaines cristallins contenus dans les d@®aie FPE et de PA. Quand les domaines
cristallins de PA se déforment, les chaines lieefless existent évitent la fracture.

Nous avons donc mis en évidence deux voies de é&smtlpour former des alliages
nanostructurés et co-continus avec des chainesdigtne les cristallites de PA. Une premiére

méthode consiste a introduire des grandes cham@&Adenchevétrées. Les longues chaines
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cristallisent avec les petites chaines de PA néiressa la nanostructuration. En utilisant un
long squelette de fonctionnalité élevée (FPE2)lidge contenant uniquement des petites
chaines de PA est aussi ductile & haute températuree long polyéthyléne lie tous les

greffons de PA.

Finalement, cette étude a permis de déterminedlée de chacun des constituants dans les
mécanismes de déformation d’alliages nanostruct@édase de polyamide 6 et de

polyéthyléne fonctionnalisé, a haute températures Blystemes avec cette ductilité a haute
température pourraient étre profitables pour dgdicgiions a haute température dans la
cablerie et dans le secteur automobile. Cette &utdee de nombreuses perspectives pour la
conception de nouveaux matériaux nanostructurésaréir ple polyméres existants. Un

squelette plus rigide ou plus cristallin ou desffgres avec des propriétés spécifiques

pourraient étre envisagés pour de nouveaux alliages
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Annexe A. Protocoles expérimentaux

A.l. Extrusion

Les polyméres sont préalablement séchés a 80°G,\8da pendant une nuit. Les alliages
FPE / PA sont ensuite réalisés dans deux micragetises a bi-vis corotatives, de marque
DACA (apacité de 5cih ou DSM (capacité 15cth Lintroduction des produits (d’abord la
polyoléfine puis le polyamide) dure en moyenne deurutes. L'extrusion est effectuée
pendant 3 minutes 30, a 60 tours par minute ets $mlayage d'azote. La température
d’extrusion est ajustée en fonction de la tempéeate fusion du polyamide 6 utilisé : 220°C
pour le polyamide de petite masse SPA (2.5 kg/mD50°C pour le polyamide de grande
masse LPA (15 kg/mol). Les alliages extrudés sostuige conservés dans un dessiccateur
pour éviter I'hydrolyse des fonctions anhydride é@mle qui n‘ont pas réagi et la

plastification de nos alliages par ’humidité.

A.ll. Microscopie électronique a transmission (TEM)

Les échantillons observés sont des coupes de pmyde 60 nm d’épaisseur, préparées a
I'aide d’un ultracryomicrotome équipé d’'un coutedaidiamant a -100°C et déposées sur des
grilles de cuivre (méche 400) Les coupes sont néms|a I'aide d’'une solution d’acide
phosphotungstique (2% en masse), d’alcool benzyl{@& en masse) et d’eau distillée (96%
en masse) pendant 5 minutes a température ambiantghase polyamide est marquée par
fixation de I'acide phosphotungstique sur le casgthalu groupement amide, principalement
dans la phase amorphe. Elle apparait noire syhetwgraphies de TEM alors que la phase
polyoléfine reste blanche. Ces photographies antézlisées sur un microscope électronique
Zeiss CEM902 80kV.

A.lll. Extractions sélectives

Pour caractériser la composition d’'un alliage, dewkractions sélectives successives sont
réalisées. Environ 2g de produit sont découpés editspmorceaux ou cryo-broyés pour
augmenter la surface d’échange entre la poudre stlant. Le polyéthyléne non-greffé est
d’abord extrait au chloroforme dans un extracteairtype Soxhlet, pendant 48 heures. Cet
extracteur permet d’extraire la partie soluble dodpit dans le chloroforme a chaud. A la fin
de l'extraction, le résidu non soluble (copolymetepolyamide non-greffé) est séché sous

vide, peseé et récupéré dans la cartouche d’extracdpres avoir évaporé le solvant du ballon
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a l'aide d’'un rotavapor, la partie solubilisée ddmschloroforme est aussi pesée. Elle doit
correspondre aux chaines libres de PE.

L’extraction a I'acide formique est réalisée damshallon de 250 mL, sur un chauffage a
reflux, pendant 24 heures. Le ballon contient &d non-soluble de la premiére extraction et
100 mL d’'acide formique chauffé dans un bain d@&ul 40°C. A la fin de I'extraction, le
filtrat et le résidu non-soluble sont séparés krafit le mélange sur un montage de filtration
relié a une trompe a eau. Le filtre utilisé espelypropyléne, le diamétre de ses pores est de
15 microns. La premiere filtration permet d’isoleffiltrat. Le résidu non-soluble est ensuite
lavé tres soigneusement avec de I'eau milliporer gdiminer toute trace d’'acide. Un papier
pH permet de contrdler la neutralité du résidu. rPanécipiter le produit solubilisé dans
I'acide formique, nous ajoutons de I'eau distil{&efois le volume de la premiére filtration).
Le précipité trés fin qui s’est formé et qui a bggdimenté au bout de quelques jours est filtré
avec un filtre en ester de cellulose dont le diaendes pores est 0.025 microns. Le précipité
est ensuite lavé avec de I'eau distillée jusquidtnadisation. Les produits extraits et résiduels

sont séchés a I'étuve sous vide pendant 24 hew@3¥apuis pesés.

A.IV. Chromatographie d’exclusion stérique du polyamide

Une méthode de dosage des polyamides a été m@radypar chromatographie d’exclusion
stérique (GPC). Cette méthode a été utilisée paractériser le mélange de polyamides non
greffés des nos alliages. La distribution en massePA est déterminée par GPC, dans
l'alcool benzyliqgue a 130°C, avec deux détectewrn (éfractométre et un détecteur
différentiel de viscosité). Les mélanges de polyrisont solubilisés pendant 3 heures a
140°C dans l'alcool benzylique (concentration .@93mg/ml). Les mesures de GPC sont
effectuées sur un appareil GPCV 2000 Waters, anegébit affiché de 0.92 mL/min et 3
colonnes Styragel (2HT6E +1 HT2) étalonnées avecstiendards de polyméthacrylate de
méthyle.

Les résultats sont ensuite importés puis traités ¥dinGPC de James Lesec. Les signaux du
LPA et du SPA sont suffisamment séparés pour qéeae du signal d’'un mélange de deux
PA nous permette de déterminer la composition de@ange. Ainsi, nous avons décomposé
le signal donné par le détecteur de viscosité astajt les coefficients d’'une combinaison
linéaire des signaux du SPA et du LPA. Comme l&idigion en masse du LPA traine vers
les faibles masses, nous avons pris soin de détermiabord le coefficient correspondant au
LPA, au maximum de son pic. Les coefficients dedanbinaison linéaire normalisés nous

donnent donc la composition en faibles et en gmmadasses de PA dans les deux mélanges
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de PA. Cette méthode a été vérifiée sur des m&aagdA de composition connue, préparés

soit par extrusion, soit directement en solution.

A.V. Chromatographie d’exclusion stérique du polyéthyler

La distribution massique des polyéthylenes fonctadisés est aussi déterminée par
chromatographie d’exclusion stérique (GPCV 2000aMaéquipé de trois colonnes Styragel
(2HT6E +1 HT2) et d'un détecteur réfractométre 'anddétecteur différentiel de viscosité).
Les échantillons sont dissous trois heures dans1dy4-trichlorobenzéne a 140°C
(concentration : 1.31 mg/mL). lls sont analyséssdae solvant a un débit affiché de

0.92 mL/min, apres calibration des colonnes avecstindards de polystyréne.

A.VI. Analyse mécanique dynamique (DMA)

Les échantillons ont été caractérisés par analy8eamique dynamique (DMA) sur un
appareil TA Instrument modele Q800Les échantillons testés sont des éprouvettes
rectangulaires de 10 mm de hauteur, de 5 mm dedaes de 0,8 mm d’épaisseur découpées
a I'emporte piece sur des films pressés a 250°Qs gbotonnes pendant 2 minutes. Des
mesures du module de conservation E’, du modufeede E” et de la tangente de perte dan
sont réalisées en tension-film, dans le domairéaine (petites déformations), a la fréquence
de 1Hz. La température varie de —120°C a 240°Ceavitesse de 3°C/min.

A.VIl. Analyse calorimétrique différentielle a balayageSC)

Les échantillons ont été caractérisés par analggmimétrique différentielle a balayage
(DSC). Cette technique permet de déterminer d'émdlels transformations endothermiques
(fusion) ou exothermiques (cristallisation) au séimn matériau. Elle mesure la quantité de
chaleur nécessaire pour maintenir un échantillola sméme température qu’'une capsule
référence vide en aluminium, pendant une rampeeempédrature. Les mesures ont été
réalisées sous balayage d’hélium avec des écluastidle 9 a 11 mg sur un appareil de chez
TA Instruments DSC Q1000e protocole de mesure est le suivant :

- premier chauffage a 10°C/min a partir de la terajpge ambiante jusqu’a 260°C

- isotherme a 260°C pendant 5 minutes pour effidustoire thermique

- refroidissement a —10°C/min jusqu’a —100°C

- isotherme a -100°C pendant 5 minutes

- deuxieme chauffage a 10°C/min jusqu’a 260°C

Les températures de cristallisation et de fusiamespondent aux extrema respectifs des pics

endothermiques du deuxieme chauffage et des pthenniques du refroidissement. Les
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enthalpies de transition sont mesurées a partiaile du pic associé a chaque transition. Les
taux de cristallinité dans les alliages sont c&lswar rapport aux enthalpies de référence du
polyamide 6 100% cristallin et du polyéthylene 1008stallin puis normalisés par la teneur

de chacune des phases pour avoir des résultatsacaiigs aux polymeres en masse.

A.VIIl. Traction

Les essais de traction ont été réalisés a I'aidaelmachine d’essai de traction Instron 5564
équipée d’'une enceinte climatique et d'un capteusd0 N. Cing éprouvettes pressées de
0,8 mm d’épaisseur sont testées pour chaque alllagdongueur utile est de 15 mm, la

largeur utile est de 2 mm. A température ambiantgé £50°C, les vitesses de déformation
sont respectivement de 50 et 10 mm/min. Les épttas/sont placées 10 minutes a 150°C

avant le début de I'essai de traction.

A.I1X. Diffusion des rayons X (SAXS et WAXS)

Les mesures de diffusion ont été réalisées au CERDAar Sylvie Tencé-Girault sur un
montage du service LEM réglé, entretenu et calitareSylvie Lebreton. .Les expériences de
diffraction des rayons X aux grands angles (WAXS$)aex petits angles (SAXS) sont
réalisées a température ambiante en transmissien @our faisceau la raieaKdu cuivre
(A=1.54 A) produite par un générateur de rayons X ¥RG3D fonctionnant a 40 kV et
25 mA. Le signal aux grands angles est recueillilsu détecteur courbe d’ouverture 120°,
Inel CPS120 pendant 3000 secondes puis traitéwavémgiciel Inel Peakoc pour les mesures
de cristallinité. Le signal aux petits angles estueilli sur un détecteur linéaire Inel LPS50
situé a 80 cm ou 190cm de I'échantillon. La duréeqlisition est de 50000 secondes, nous
permettant une acquisition du signal entre q ~®Abet 0.15 A, Les corrections standards
sont effectuées sur les mesures SAXS et WAXS péetse est normalisé par la transmission
et I'épaisseur de I'échantillon, I'intensité dudeeau incident, la durée d’acquisition puis

corrigé du signal a vide.
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Annexe B. Influence de la composition du meélange de PA dans

les alliages

B.1. Influence de la teneur en PA dans un alliage de FRHSPA+LPA]

Les résultats présentés ici complétent ce qui distdité dans les paragraphes 2.E.1, 3.C.IV.1
et 3.D.lIl.1. Nous avons fait varier la teneur ed &ans des alliages composés de FPE2 et
d’'un mélange de PA6 avec 55wt% de LPA et 45wt% A6 BPA. Dans la suite, nous
adopterons la notation Bx pour désigner un alliqgea x wt% de PA6 et (100-x) wt% de
FPE2. Nous avons fait varier x de 0 a 100. Les@dls ont été préparés en deux étapes : une
premiere étape a consisté a pré-mélanger les PAfurant la seconde étape, I'extrusion

réactive a été réalisée.

Sur la Figure B-1-a, nous rappelons le nom, la amsition et le rapport molaire MAH/NH

de chaque échantillon. Jusqu’'a 50wt% de PAG, espéactive majoritaire est I'anhydride
maléique. L'extrusion réactive de Il'alliage B57ieul dans les conditions stcechiométriques.
Au dessus de 57wt% de PA6, I'espece majoritaireetiees amines terminales des chaines
de PAG.

Composition lai
Bx du mélange Rapport molaire
FPE2/PA MAH/NH> 1600
B20 | 80/20 5.4 z 14007 «,
= 1200 - g
B25 75125 4.1 o > S
B30 70/30 3.2 S 1000 7 o @
B32 68/32 2.9 < 8009 -
600 - - ‘
B34 66/34 2.6 £ . .
B36 64/36 2.4 g 400 9
B40 60/40 2.0 o 200 1 5
L 0 b 2
B45 55/45 1.7 S —
B50 50/50 1.4 0 25 50 75 100
B57 43/57 1.0 Teneur en PA (%)
B75 25/75 0.5
B100 100/0 0.0

Figure B-1 : (a) Rapport molaire MAH/Nidlans les alliages
(b) Evolution de la force maximale pendant I'extomsen fonction de la teneur en PA

Pour chaque alliage, nous avons suivi la force genth durée de I'extrusion. A la fin de
'extrusion réactive, la force se stabilise et iatt@ine valeur maximale. Cette valeur nous

renseigne sur 'augmentation de la viscosité dédge, induite par le greffage du PA sur le
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FPE, et par la structuration de l'alliage dansdedu. L'évolution de la force a la fin de

I'extrusion est représentée en fonction de la terauPA (Figure B-1-b). Cette courbe est en
forme de cloche asymétrique. Lorsque les teneur®/Arsont faibles, la force maximale

atteinte augmente avec la teneur en PA. Ensuit®réa atteint un plateau pour les alliages
contenant entre 34 et 50wt% de PA. Comme la fottegnge est alors la plus importante, ces
alliages sont aussi les plus visqueux, signe daunx de greffage élevé. Ce plateau
correspond a des rapports molaires MAHANHtre 2.6 et 1.4. Au dessus de 50wt%, la force
maximale atteinte diminue de nouveau, preuve qugdéfage se fait moins bien. Dans les
conditions staechiomeétriques, le greffage n’est qmascoptimal. D’autres paramétres limitent
la réaction, comme la diffusion des chaines nofffége vers l'interface et I'encombrement

stérique de l'interface.

Nous présentons les compositions des quatre aliag20, B30, B36 et B50, déduites des
extractions sélectives et par bilan de masse. aexctéristiques des chaines de PA et de FPE
non-réagies sont comparées par GPC. Les copolynfiéne®s sont observés au TEM et

caractérisés par SAXS.

B.1.1. Bilan massique des alliages

Nous observons d’abord qu'il reste toujours desingsa non-réagies de PA et de FPE2
(Tableau B-1). La réaction n’est donc jamais tot@laand la teneur initiale en PA augmente
dans un alliage, la proportion de chaines non-esage PA augmente. Parallélement, la

fraction massique en chaines non-réagies de FRPEALR.

Alliage

Bx | FPE/PA| %wtPA | %wtFPE %owt Rapport

. : R . Rendement

libre libre copolymere, molaire
B20 80/20 13 63 24 5,4 0,06
B30 70/30 15 48 37 3,2 0,16
B36 64/36 22 35 43 2,4 0,16
B50 50/50 36 28 36 1,4 0,20

Tableau B-1 : Compositions massiques des alliag®s B30, B36 et B50

Pour des teneurs initiales en PA de 20 a 36wtquémtité de copolyméres dans les alliages
augmente progressivement (de 24wt% a 43wt%). Bildecpour l'alliage B50. Comme déja
observé sur I'évolution de la force pendant I'egtom réactive, le greffage du PA sur FPE2

semble se faire moins bien pour cet alliage. Aihade la réaction, seulement 36wt% de
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copolyméres sont formés. Par ailleurs, l'alliagesB&ui a un rapport molaire largement au
dessus du rapport stcechiométrique, contient pduegoius grande quantité de copolymeéres.

Plusieurs facteurs peuvent limiter le rendementl’eéetrusion réactive. La quantité des
groupements réactifs minoritaires ne limite pagkction. En effet, 'alliage B50 est celui des
quatre alliages qui contient la plus grande quardiespeces minoritaires et sa teneur en
copolymeres est faible. Le greffage peut étre érpair des contraintes stériques. La diffusion
du LPA, long et enchevétré dans le fondu, vergdiiiace peut limiter son greffage. De plus,
une fois qu’'une chaine de FPE2 est greffée en im,pacces a l'interface pour un nouveau
greffon peut étre plus difficile. Il existe aussieucompétition entre le regreffage de cette
chaine de FPEZ2 et le greffage d'une nouvelle clodriePE2.

B.1.2. Caractérisation des greffons de PA

Nous souhaitons déterminer le taux de greffageciathes de LPA et de SPA pour mieux
connaitre ce qui limite le rendement de I'extrusid@active. Nous avons donc dosé la
proportion SPA / LPA dans le PA libre par GPC edudtle nombre de greffons SPA et LPA
sur le copolymeére. Dans le PA libre, la proportimassique SPA/LPA dépend peu de la
teneur initiale en PA dans les alliages. Elle éstdron 23 / 77 en masse. Le nombre de
greffons LPA sur les copolyméres est toujoursitié&ieur au nombre de greffons SPA. Pour
100 greffons de PA, B20 possédent, en moyenneefdogs LPA, B30 : 6, B36 : 5 et B50

moins d'un.

Sur la Figure B-2, nous comparons aussi le taugrddage du PA, du LPA et du SPA. Le
taux de greffage du LPA est toujours tres inféridzuwrelui du SPA. Le greffage du LPA est
vraiment limité par la diffusion de la longue chaivers linterface et a I'interface, et par la

faible quantité d’unités réactives.

De plus, dans les alliages a plus grande teneuPZr(36wt% et 50wt%), il existe une
compétition entre le greffage du SPA et le greffdgeLPA. Comme les chaines de SPA se
greffent plus facilement et plus rapidement queclesines de LPA, le taux de greffage du
LPA chute plus vite que celui du SPA.

Dans les alliages, le taux de greffage total dueBAmaximisé, quand les taux de greffage du
SPA et du LPA sont aussi maximisés. |l semble oggla se fasse a une teneur en PA

intermédiaire, de 30wt%.
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__ 100
g
< 80 1
PA libre Copolymere E 60 A
Bx (Wt9%) (nombre %) o
SPA | LPA| N(SPA)| N(LPA) > .0 ./'\_\.
B20 | 24 76 97 3 ©
B30 | 24 | 76 94 6 5 20
B36 | 22 78 95 5 — |
B50 | 23 77 100 0 0 - ‘ ‘ ‘
20 30 40 50
Teneur en PA (%)

Figure B-2 : (a) Analyse GPC du PA libre et nombeegreffons SPA/LPA sur
copolyméres
(b) Taux de greffage du PA (carré noir), du LPAafigle gris vide)
et du SPA (losange gris plein)

B.1.3. Caractérisation des chaines libres de FPE

Il est intéressant de caractériser les chainesslide FPE2 pour caractériser les squelettes
effectivement greffés et comprendre la structure depolyméres greffés. La Figure B-3
présente les élugrammes du FPEZ2 initial et desidrelibres extraites dans les alliages B20,
B30, B36 et B50.

L’élugramme du FPE2 est constitué de deux populatte chaines de longueurs différentes :
le pic principal se situe vers 22 mL alors qu’ua@pment correspondant a des plus grandes
chaines est observable vers 21 mL. L'épaulemepachet sur les élugrammes des chaines
non-réagies. Les chaines de FPE2 greffées sont ldsnplus longues de la distribution
initiale de chaines de FPE2. De plus, le maximurhiéliggramme du PE libre est décalé vers
les grands volumes d’élution, quand la teneur endBis I'alliage augmente. Le PE libre a
donc une masse plus petite dans les alliages ave@lus grande teneur en PA. Quand la
teneur en PA augmente, le greffage se fait surdeselles chaines de FPE2, chaines qui
sont de plus en plus courtes.
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Figure B-3 : Elugrammes des FPE2 non-réagis exrait
des alliages B20 (rouge), B30 (rose), B36 (viodt350 (bleu) et du FPE2(noir)

B.1.4. Copolymeres

Pour chaque alliage, le bilan de masse nous pesodi de déduire la composition des
copolymeres greffés sur le Tableau A-2. Les quadmolymeres sont asymétriques. La teneur

en PA6 dans les copolymeres varie avec la tendialénde PA6 dans I'alliage.

Bx Copolymere TEM SAXS
%wt PA | %wt FPE| P (nm d (nm) & (nm)
B20 29 71 22 54 10
B30 44 56 27 47 12
B36 34 66 33 41 13
B50 39 61 23 36 12

Tableau B-2 : Caractérisation des copolymeres étgra
des alliages B20, B30, B36 et B50

Quelle que soit la teneur en PA dans l'alliage,depolyméres adoptent des morphologies
tres similaires, mélange de « cylindres » conneetéte « lamelles ondulées » (Figure B-4).
Les tailles caractéristiques de I'arrangement PE#®&Surées sur les images TEM sont entre
20 et 35nm. Les spectres SAXS sont présentés shiglae B-5. lls sont modélisés par

I'équation de Teubner-Strey, caractéristiques d’wrganisation en microémulsion bi-

continue. La distance caractéristique et la longudai corrélation sont données dans le
Tableau B-2. Plus la teneur en PA dans l'alliaggnaente, plus la distance PE/PA diminue.
Le pic de diffusion des copolymeres extraits déimgeds B20 et B30 n’est pas assez bien

défini pour étre modélisé raisonnablement.

262



B20 B30 | B50
Figure B-4 : Images TEM des copolymeéres extraitssaléages B20, B30 et B50
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Figure B-5: Spectres SAXS des copolymeéres exttegslliages
B20 (bleu) ; B30 (vert) ; B36 (violet) ; B50 (raeig
Les données expérimentales et modélisées sonttegpeent représentées par une
ligne continue et par des symboles

o
o

B.1l. Influence de la teneur en LPA

Cette partie compléte les résultats présentésldamaragraphes 2.E.Il, 3.C.IV.2 et 3.D.111.2.
Dans cette partie, nous avons fait varier la proporrelative en LPA, en conservant une
teneur en PA constante et égale a 36wt%. Dansitie, slous adoptons la notation Ax pour
désigner un alliage dont la composition est 64wBREE + 36wt% [x %LPA + (100-x) SPA].
Par exemple, la phase de PA de l'alliage A25 cah@®&wt% de LPA et 75wt% de SPA. Au
total, sept proportions de LPA ont été étudiées2®; 40 ; 55 ; 60 ; 66 et 100%.
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Composition Rapport molaire 2000 3
Bx du mélange MAL/NH _
LPA/SPA 2 Z 1500 -
A0 0/100 1.4 @
A25 25/75 1.7 o 1000 A
A40 40/60 2.0 L
A55 55/45 24 500 -
A60 60/40 2.6 0 | | |
AG6 66/33 2.8
A100 100/0 6.1 0 25 50 75 100
Teneur en LPA (%)

Figure B-6 : (a) Rapport molaire des alliages aganen LPA variable
(b) Evolution de la force maximale atteinte pendaaxtrusion
en fonction de la teneur en LPA

Les especes réactives plHans la réaction NMMMAH sont d’autant plus en défaut, que la
teneur en LPA dans l'alliage est grande. En efést,chaines de LPA possedent beaucoup
moins d’extrémités réactives que les chaines de &€ fapport molaire d’une extrémité NH

par rapport aux amides de la chaine de LPA egbsplus faible que celui du SPA.

La Figure B-6 montre I'évolution de la force maximatteinte pendant I'extrusion réactive
en fonction de la teneur en LPA. Quand la teneuLA augmente, la valeur maximale de
cette force diminue. La force maximale atteintenpetrd’évaluer la viscosité des alliages, qui
dépend du greffage et de la structuration du fohdwiminution de la force maximale traduit
un taux de greffage moins important quand la foscgn LPA est grande. Le rendement de
I'extrusion réactive est en partie limité par lifiisance d’espéces réactives NHes chaines
de LPA diffusent aussi plus lentement et plus cli#fiment vers l'interface, ce qui rend le

greffage sur les chaines de FPE2 moins efficace.
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Annexe C. Influence des conditions d’extrusion sur les courbs
de DMA

L’influence des conditions d’extrusion a été prééersur le module de conservation a 150°C
dans le paragraphe 3.B.11.3. Nous présentonsaasémble des spectres thermomécaniques
de l'alliage FPE2+[SPA+LPA] extrudé a différentesnpératures a vitesse de cisaillement

constante (60 rpm) puis a différentes vitessempdeature d’extrusion constante (250°C).

C.l. Température d’extrusion

elaq uel

10_ 1 T T T T T T T -0
-150 -100  -50 0 50 100 150 200 250

Température (C)

Figure C-1 : Spectres thermomécaniques des alli&dis2+[SPA+LPA] extrudés a
250°C (bleu), 260°C (kaki), 270°C (vert fonc&QZC (noir) et 295°C (marron)

Température | Module & 25 °C| Module a 150°C
d’extrusion (°C) (MPa) (MPa)
250 220 14
260 237 18
270 244 23
280 309 24
295 148 3.6
Recuit 228 23

Tableau C-1 : Modules de conservation a 25 et 15@8Calliage FPE2+[SPA+LPA]
En fonction de la température d’extrusion
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. Vitesse d’extrusion

E' (MPa)
'—\
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eloq el
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Température (C)

Figure C-2 : Spectres thermomeécaniques des alli&gis2+[SPA+LPA] extrudés a
60rpm (violet), 100rpm (orange), 200rpm (rose)

Alliage Module & 25 °C| Module a 150°C
(MPa) (MPa)

60 rpm 220 14

100 rpm 202 9.4

200 rpm 148 5.4

Tableau C-2 : Modules de conservation a 25 et 15@8Calliage FPE2+[SPA+LPA]
En fonction de la vitesse d’extrusion
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Annexe D. Influence de la composition et de la teneur en PAIB

les relaxations mécaniques en DMA

D.l. Influence de la teneur en PA

Les courbes de I'évolution de tan delta avec lgptetture sont présentées sur la Figure D-1.
Elles ont été décalées verticalement pour plusislbilité. Dans tous ces alliages, les
relaxations mécaniques principales des phases aewrgle FPE2 et de PA sont
respectivement autour de -10°C et de 70°C. Quatehkeur en PA de l'alliage augmente, ces
deux transitions ne sont pas décalées en températars leurs intensités relatives sont
modifiées. L'intensité de la relaxatighdu FPE diminue alors que l'intensité de la relexat

a du PA semble augmenter. Les deux phases amorphesianc toujours immiscibles. Les
chaines de PA et de PE de ces deux phases nei sdf#tictées par leur confinement dans la

nanostructure des alliages, ni perturbées quaed etinstituent le copolymere greffé.

1 100

o
(o]
1

o
~
1

Tan delta
o
[e)}

Vd ua Jnaua|

o
N
1

O T T T T T T T O
-150 -100 -50 0 50 100 150 200 250

Température(T)

Figure D-1 : BO (noir) B20 (marron) B25 (rouge) B@frange) B36 (rose) B40 (violet)
B45 (bleu foncé) B50 (bleu) B57 (bleu clair) B7&r{\clair) B100 (vert foncé)

Il est plus difficile de conclure sur I'effet de teneur en PA sur les transitionslu PA et du
FPE par rapport a la fusion du FPE. Ces trois ifiians mécaniques sont trés rapprochées et
autour de 70°C. La fusion de la phase de FPE2 last iptense et trés dissociée de la
transitiona du PA, quand cette phase est en matrice. De [@ssjaleurs de tan delta des

alliages contenant moins de 25wt% augmentent temint vers 100°C. Le module de perte,
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au dessus de cette température, devient supétiemodule de conservation, preuve que ces
alliages s’écoulent. L'écoulement des autres adbagpe produit a la fusion du PA vers 220°C.

D.Il. Influence de la teneur en polyamide de grande masse

Pour déterminer I'influence de la teneur en LPA Issrrelaxations mécaniques, les courbes
de tan delta en fonction de la température sontpeoées sur la Figure D-2. Les relaxations
mécaniques du PA et du FPE (déja décrite danarkgpaphe 3.A.1) ont toujours lieu aux

mémes températures.

1
0,8 _ '\-J\_/\'“/
S 0,6 A
[}
©
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— 0,4 T
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-150 -100 -50 0 50 100 150 200 250

Température (T)

Figure D-2: Evolution de tan delta en fonction deéneur en LPA
A0 (rouge) A25 (noir) A40 (gris) A55 (vert) A60€ib) et A66 (rose)

Les courbes different seulement vers 70°C, gammerdpérature ou ont lieu les transitions
a du PA et du FPE2 et la fusion du FPE2. Quanddetifsn massique en LPA augmente, le
pic de tan delta vers 70°C s’élargit, voire se dédlm Ce phénomene correspond a

I'écoulement de l'alliage dés la fusion du FPE2.
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Incorporation de chaines longues
dans des alliages nanostructurés de polymeres seaonistallins:
extrusion réactive, structure et propriétés mécaniges

Des alliages nanostructurés, co-continus et theymadiquement stables sont synthétiseés,
par extrusion réactive d’'un polyéthylene fonctidis@a (FPE) et d’'un mélange bimodal de
petites et longues chaines de polyamide 6 (PA).{dstes chaines réagissent rapidement
pour former beaucoup de copolymeres, garantissasitla nanostructuration. Le greffage et
I'incorporation des longues chaines a pour buttdioluire des enchevétrements et des
molécules liens entre les cristallites de PA. Deutractions sélectives successives nous ont
permis de caractériser les chaines de copolymeeffgg et les chaines non-réagies de FPE et
de PA. Les propriétés macroscopiques des alliages gptimisées en jouant sur l'ordre
d’introduction des constituants, les conditionsxtfesion et la composition de la phase de
PA. L'étude structurale des alliages et des copéhgs greffés précise I'organisation des
chaines dans les deux nanostructures. Les deurgpbasFPE et PA cristallisent de maniere
confinée ce qui confére aux alliages des proprigiésaniques remarquables. Aux faibles
déformations et au dessus de la fusion du FPEllieges de composition 64/36 FPE/PA en
masse, présentent une tenue thermomécanique dingiaine de mégapascals. Les longues
chaines de PA jouent le r6le de chaines liens &dreristallites et améliorent la ductilité des
alliages nanostructurés a haute température (atopgt a la rupture 250% a 150°C). Des
expériences de diffusion des rayons X couplées aadenicroscopie électronique en
transmission avant et aprés traction permettentrefier les évolutions structurales et
morphologiques aux comportements mécaniques dallcages.

Mots clés: extrusion réactive, polyamide, polyédm@d, nanostructuration, copolymeres
greffés, ductilité

Incorporation of long chains in nanostructured blerds of semi-crystalline
polymers: reactive blending, structure and mechanial properties

Thermodynamically stable nanostructured and cohcoats blends are synthesized by
reactive blending of functionalized polyethylend®dj and a bimodal mixture of short and
long chains of polyamide 6 (PA). The short chaiesct more readily to form graft
copolymers and facilitate both grafting of long iclsaand formation of nanostructures. The
grafting and the incorporation of long PA chain®ud introduce entanglements and tie
molecules between the PA crystallites. A two stpaive extraction enables to characterize
the graft copolymers and the non-reacted FPE andHafs. The macroscopic properties of
these blends are optimized by modifying the feedimgde of the raw materials, by the
blending conditions and by the PA phase compositfostructural study of the blends and
the graft copolymers clarifies the chain organaatboth nanostructures. The FPE and PA
phases crystallize in these confined morphologiggng rise to outstanding mechanical
properties to the blends. At low strains and fongeratures higher than the FPE melting, the
blends having a composition of 64/36 FPE/PA in wWweigisplay a thermomechanical
resistance of about twenty megapascals. The PA ¢biagns play the role of tie molecules
between crystallites and improve the ductility dfet nanostructured blends at high
temperature (ultimate strain of 250% at 150°C). pgdormed X-rays scattering experiments
and transmission electron microscopy before andr déinsile test and we correlated the
structural and morphology evolution of blends vilte mechanical behavior.

Key words: reactive blending, polyamide, polyetimdenanostucturation, graft copolymers,
ductility
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