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Introduction générale

Les nombreux développements réalisés dans le domaine des matériaux polymeres au cours de
ces dernieres décennies ont permis d’élargir la gamme d’applications des matiéres plastiques au sein
de divers secteurs industriels, tels que I'emballage, I'aérospatial, la construction, le textile ou encore
I'industrie automobile. Cependant, les performances des polymeéres s’averent parfois insuffisantes,
notamment en ce qui concerne leurs propriétés mécaniques. Il existe alors différents recours afin
d’obtenir des matériaux correspondant aux critéres exigés. Parmi les techniques permettant
d’améliorer les propriétés des polymeres figure I'incorporation de charges solides, appelées renfort,
menant a des matériaux dits composites. Les renforts couramment utilisés, tels que les fibres de
verre, de carbone ou d’aramide, ont des dimensions micrométriques et permettent une
augmentation de la rigidité de la matrice pour des concentrations élevés, typiquement entre 30 et 60
% en masse, ce qui entraine un accroissement de la densité du matériau.

L'utilisation de charges possédant au moins une dimension a I'échelle de taille nanométrique
permet d’obtenir une augmentation considérable de la surface (et donc de [linterface
matrice/renfort) a fraction volumique égale, comparativement aux renforts micrométriques. On
parle alors de nanocomposites. Cette catégorie de matériaux a la particularité de montrer une
amélioration des propriétés de la matrice hote pour des faibles concentrations en charges (entre 1 et
10 % en masse), contrairement aux composites classiques dont le fort taux de charges inorganiques
peut entrainer des effets indésirables tels que I'opacité ou la fragilité. Les nanocharges utilisées
peuvent étre classées en fonction de leur ordre, i.e. leur nombre de dimensions nanométriques :
ordre 1 (feuillets d’argiles lamellaires), ordre 2 (whiskers de cellulose, nanotubes de carbone) ou
ordre 3 (sphéres de silice ou de noir de carbone). Les renforts les plus étudiés sont les argiles
lamellaires, constituées de feuillets aluminosilicates d’une épaisseur d’environ un nanometre et de
dimensions latérales pouvant atteindre jusqu'a plusieurs centaines de nanometres, assemblés sous
forme d’empilements. Les argiles de type montmorillonite, du fait de leur haut rapport d’aspect ainsi
que de leur présence en grande quantité a I'état naturel, sont les plus couramment utilisées. Le
caractére naturellement hydrophile des argiles lamellaires pose cependant un probleme de
compatibilité avec les matrices organiques. Un traitement organique des argiles est souvent
nécessaire afin de leur attribuer un caractéere organophile préalablement a I'incorporation au sein
d’'une matrice polymeére. Au début des années 1990, les nanocomposites polymére/argile ont
commencé a susciter I'intérét de la recherche industrielle et académique, notamment grace aux
travaux menés par une équipe de recherche de la société Toyota sur la synthése de matériaux
hybrides nylon 6 (polyamide 6)/montmorillonite. S’en suivit une importante quantité de travaux
scientifiques démontrant qu’outre l'augmentation de la rigidité de la matrice, ces matériaux
présentent d’excellentes propriétés barrieres aux gaz et a I'eau, ainsi qu’une meilleure résistance au
feu en comparaison avec la matrice polymeéere non chargée. La littérature comprend de nombreux
exemples d’amélioration des propriétés de matrices polymeéres par I'addition d’argiles lamellaires,
autant dans le cas de polymeéres d’origine pétrochimique que pour des polymeres biosourcés.

Au milieu des années 1990, l'idée de transposer les résultats initialement obtenus pour les
matrices nylon a des polymeéres thermoplastiques de grande diffusion, tel que le polypropyléne, s’est
heurtée a la difficulté d’obtenir une dispersion de I'argile lamellaire a I'échelle nanométrique dans de
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telles matrices. En effet, le polypropyléene, qui représente environ 20% de la production totale des
matiéres plastiques, est un polymeére apolaire de type polyoléfine ne présentant aucune affinité avec
les particules polaires d’argile et ce malgré le traitement organique des argiles. L'utilisation d’agents
compatibilisants s’est ainsi imposée afin d’obtenir des matériaux polypropyléne/argile
nanostructurés.

Les nanocomposites a matrice thermoplastique peuvent étre obtenus par un procédé de
mélange a I'état fondu. Cette méthode consiste a incorporer les charges solides dans la matrice
fondue et a homogénéiser le mélange par malaxage. Cette opération est généralement réalisée par
un procédé d’extrusion bivis, qui présente les avantages de production des procédés continus. Les
argiles organophiles commerciales étant vendue sous forme de poudres agglomérées, il est
nécessaire de chercher a réaliser un mélange dispersif, c'est-a-dire de rompre les agglomérats afin de
pouvoir séparer les feuillets d’argile d’épaisseur nanométrique.

Cependant, l'obtention d’'une nanostructure argileuse intégrée a une matrice polypropyléne
reste trés difficile a obtenir malgré I'emploi d’agents compatibilisants et il est donc nécessaire
d’exploiter I'influence du procédé de mise en ceuvre pour y parvenir. La stratégie a adopter afin
d’optimiser les conditions opératoires en extrusion bivis constitue la problématique de cette étude.
Pour cela, nous nous intéressons particulerement aux liens procédé-structure et structure-
propriétés.

Cette étude s’est déroulée dans le cadre du projet NANOTOUGH-213436 « Nanostructured
Toughened Hybrid Nanocomposites for High Performance Applications », financé par la Commission
Européenne. Le réle du CEMEF dans ce projet était de comprendre I'évolution structurale du
nanocomposite a I'état fondu sous sollicitations simples (cisaillement, température, vieillissement) et
au cours du procédé d’extrusion bivis, 'idée étant de contréler I'état de dispersion au cours du
procédé pour maitriser les propriétés mécaniques.

Notre étude commence par une synthése bibliographique (Chapitre 1) qui résume les
connaissances actuelles concernant les argiles lamellaires et les nanocomposites polymeére/argile,
ainsi que I'état de l'art relatif a I'influence de la formulation et du procédé sur la structure et les
propriétés des nanocomposites.

Au Chapitre Il, nous présentons les procédés de mise en ceuvre utilisés pour la réalisation de
nanocomposites polypropyléne/argile de méme que les méthodes de caractérisation des matériaux
étudiés. Les caractéristiques physico-chimiques et rhéologiques des polymeres de I'étude ainsi que
les propriétés de I'argile organophile employée y sont également présentées.

Préalablement a I'’étude sur la mise en ceuvre de nanocomposites par extrusion bivis, nous nous

intéressons, au Chapitre Ill, a I'impact de la formulation sur I'état de dispersion et les propriétés des
nanocomposites réalisés en mélangeur interne. L'objectif de cette partie est notamment de

comprendre quelle est I'influence du taux de compatibilisant et de la concentration en argile.

Le Chapitre IV est consacré a la dispersion en extrusion bivis. L’accent est porté sur le réle des
conditions opératoires ainsi que sur la progression de la structure des nanocomposites au cours du
procédé d’extrusion en se servant du logiciel de simulation numérique LUDOVIC®.
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Enfin, le Chapitre V traite de I'’étude du comportement thixotrope des nanocomposites a I’état
fondu. Dans ce dernier chapitre, nous nous intéressons a la caractérisation structurale des
nanocomposites au travers de la rhéologie d’un point de vue fondamental, avant de dresser la

conclusion générale de cette étude.
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La recherche scientifique sur le théeme des nanocomposites a véritablement débuté a la fin des
années 1980, avec les publications d’une équipe de chercheurs de I'entreprise Toyota [Okada et al.
(1987), Fukushima et Inagaki (1987)]. Elle n’a cessé de s’intensifier depuis, explorant la grande
diversité de matrices polymeres (thermoplastiques, élastoméres et thermodurcissables) et de
nanocharges (en particulier les argiles lamellaires organiquement modifiées et les nanotubes de
carbone) dans le but d’améliorer certaines propriétés des matrices hotes (principalement les
propriétés mécaniques, la résistance au feu, les propriétés barrieres aux gaz et la conductivité
électrique). On constate une importante croissance du nombre de publications scientifiques
traitant des nanocomposites depuis le début des années 2000 jusqu’a nos jours, comme l'indique la

Figure I.1.
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Figure 1.1 : Evolution du nombre de publications scientifiques sur le théme des nanocomposites au cours des
vingt derniéres années (Source ISI Web Of Science)

Ce premier chapitre résume la situation bibliographique des nanocomposites d’argiles lamellaires
a matrice polymere. Dans un premier temps, nous présentons quelques rappels a propos de la
structure des argiles lamellaires. Les méthodes de mise en ceuvre des nanocomposites sont ensuite
évoquées avant d’aborder les méthodes de caractérisation structurale de ces matériaux
nanostructurés. Les propriétés particulieres des nanocomposites sont résumées et, enfin, un accent
particulier est porté sur l'influence de la formulation et du procédé de mise en ceuvre sur leur
structure.
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1.1 Rappels sur la structure des argiles lamellaires
1.1.1 Classification des argiles lamellaires

Les argiles lamellaires constituent une grande catégorie des matériaux argileux. Elles ont comme
particularité de présenter une structure en empilement de feuillets. Chaque feuillet se constitue
d’une combinaison de couches planes tétraédriques et octaédriques dont I'épaisseur totale est
proche du nanomeétre. La couche tétraédrique (T), de formule Si;Og(OH);, est composée de
tétraedres de silice dont les atomes d’oxygene sont placés aux sommets et 'atome de silicium au
centre, son épaisseur est d’environ 3 A. La couche octaédrique (0), de formule Al,(OH)s ou Mgs(OH)e
est composée d’octaedres d’alumine ou de magnésium dont les ions hydroxydes sont placés aux
sommets et I'atome d’aluminium ou de magnésium au centre, son épaisseur est d’environ
4 A [Grim (1953)]. L’arrangement spatial de ces couches ordonnées est illustré par la Figure 1.2.

oete OetO
Silicium Oxygéne Aluminium, OH"
magnésium, etc.
Motif cristallographique Motif cristallographique
de la couche tétraédrique (T) de la couche octaédrique (O)

Figure 1.2 : Principaux modéles des motifs cristallographiques des argiles lamellaires. D’aprés [Grim (1953)]

La neutralité électronique de ces couches confere une grande stabilité aux empilements de feuillets.
Néanmoins, les cations constitutifs du réseau cristallin peuvent étre remplacés par des cations de
moindre valence et de taille équivalente. On parle alors de substitution isomorphique. Par exemple,
un ion Si*" peut étre remplacé par un ion A** dans la couche tétraédrique ou un ion Al** peut étre
substitué par un ion Mg dans la couche octaédrique. Il en résulte des déficits de charge, diminuant
ainsi le nombre de liaisons électrovalentes entre les feuillets. Les particules d’argile se retrouvent
donc chargées négativement en surface (notion de charge permanente) et peuvent atteindre
I’éléctroneutralité grace a I'adsorption d’éléments cationiques (appelés cations compensateurs) et
de molécules d’eau dans |'espace interfoliaire [Bultel (2001)]. Selon la nature des cations
compensateurs, les possibilités de substitutions isomorphiques, la structure cristallographique ainsi
que la taille des particules, on trouve un grand nombre de variétés d’argiles lamellaires dans la
nature. |l existe également des argiles de synthése, telle que la Laponite® commercialisée par
Southern Clay Products. On distingue essentiellement deux familles d’argiles lamellaires, selon la
configuration cristallographique des feuillets: T-O (1:1) et T-O-T (2:1). Les principales variétés
d’argiles sont référencées sur la Figure 1.3. Certaines argiles lamellaires, telles que la sépiolite et la
chrysotile, ont la particularité d’avoir une morphologie fibreuse car leurs feuillets ont une forme
cylindrique donnant lieu a une structure de nanotubes concentriques.
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Figure 1.3 : Classification des principales catégories d’argiles [Manas-Zloczower (1994)]

1.1.2 Structure et propriétés physico-chimiques des argiles lamellaires
» Structure multi-échelles

Les argiles commerciales se présentent sous forme de poudre relativement fine, dont les grains
sont constitués d’agglomérats avec une taille caractéristique de I'ordre de 10 um. Ces agglomérats se
composent d’amas d’argiles de tailles inférieures que sont les agrégats, eux-mémes formés par
I'assemblage en particules primaires de plusieurs empilements de feuillets nommés cristallites ou
encore tactoides. Ces empilements contiennent environ une dizaine de feuillets séparés par un
espace interfoliaire. Le feuillet individuel correspond a la plus petite particule des argiles lamellaires.
Son épaisseur peut varier de 7 a 11 A et ses dimensions latérales de plusieurs dizaines a plusieurs
centaines de nanometres selon la variété d’argile considérée. Ces différentes échelles
caractéristiques des argiles lamellaires sont illustrées sur la Figure 1.4.

Feuillet individuel Cirttalittes Agrégats Agglomérats
(Tactoides)

—~ | ————
=—— |e
le _~— [
e ~ 0,96 nm pour e~ 10 am déqu ~0,1-10 um déqu > 10 pm

les argiles smectites

Figure 1.4 : Représentation des échelles caractéristiques des argiles lamellaires. D’aprés [Vaia et al. (1995)]
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» Méthodes d’analyses

La composition chimique complexe des argiles rend cette catégorie de matériau particulierement
difficile a étudier. Les techniques de diffusion de rayons X, spectrométrie infrarouge et microscopie
électronique en transmission permettent cependant d’obtenir un grand nombre d’informations sur
la structure cristallographique des argiles, ainsi que sur la nature des liaisons entre les différentes
especes chimiques qu’elles contiennent et leur morphologie. Des méthodes thermiques peuvent
également étre employées, notamment via des analyses thermo-gravimétriques (ATG) dont
I'interprétation de I'évolution de la perte de masse en fonction de la température permet de tirer
des conclusions sur la composition des argiles. Certains phénomeénes viennent encore compliquer
I"analyse structurelle des argiles. Parmi eux figure la distorsion des feuillets qui se traduit par une
certaine souplesse des feuillets d’argile lorsque leurs dimensions latérales sont grandes par rapport a
la taille de la maille (phénomene prononcé dans le cas des argiles smectites). Les mouvements
d’atomes, les substitutions isomorphiques et les lacunes sont autant de défauts qui peuvent
intervenir au niveau de la structure a I'échelle de la maille. Enfin, il est également important de
mentionner le désordre d’empilement des feuillets, caractérisé par une translation ou une rotation
des feuillets I'un par rapport a I'autre, comme l’illustre la Figure 1.5. Ces différents défauts restent
difficiles a prendre en compte lors de I'étude des argiles et il est donc préférable de combiner les
différentes analyses si I'on veut déterminer précisément la nature d’une argile.

ORDRE DESORDRE DESORDRE
PARFAIT TRANSLATIONNEL TURBOSTRATIQUE

Figure 1.5 : Schéma des désordres possibles au sein de la structure des argiles lamellaires [Caillere et al. (1982)]

> Capacité de gonflement et surface spécifique

L'aptitude de certaines argiles a absorber les molécules d’eau a lintérieur de leur espace
interfoliaire est connue sous le nom de capacité de gonflement. Cette caractéristique dépend de la
présence ainsi que de la nature des cations compensateurs. La capacité de gonflement est meilleure
lorsque les cations compensateurs sont de faible taille et peu chargés [Bergaya et al. (2006)]. Dans le
cas des argiles T-O, la liaison entre les feuillets est assurée par des forces de van der Waals mais
également par des liaisons hydrogéne, ce qui rend les empilements de feuillets extrémement stables
et quasiment non hydratables. Il en résulte une capacité de gonflement quasi-nulle. Les feuillets
n’étant pas séparables, on peut considérer que les argiles T-O, telle que la kaolinite, n"ont qu’une
surface extérieure, la surface des feuillets a l'intérieur de I'empilement n’étant pas accessible.
Certaines argiles de type T-O-T présentent au contraire de bonnes propriétés de gonflement du fait
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de leurs substitutions isomorphiques et de la présence de cations compensateurs, en particulier le
groupe des smectites couramment qualifié d’argiles gonflantes. De ce fait, les smectites possédent
une importante surface interne accessible grace a leur capacité de gonflement. La surface spécifique
d’un objet (S,) est une mesure de sa superficie totale (S,) rapportée sur sa masse (m) :
5, =Su 1.1)
m
C'est un parametre important des argiles lamellaires car, en plus de leur surface apparente, leur
surface interne peut étre considérable selon leur capacité de gonflement ainsi que leurs dimensions

latérales. La surface spécifique s’exprime en m?/g.

» Capacité d’échange cationique

La capacité d’échange cationique (CEC) correspond a la quantité maximale de cations pouvant
étre échangés pour une variété d’argile donnée. Elle correspond au produit de la densité de charge
en surface o par la surface spécifique S, :

CEC=0‘-SP (1.2)
Expérimentalement, ce parametre caractéristique de I'argile est généralement déterminé par titrage
conductimétrique. L’argile est saturée de cations NH," dont la quantité mesurée pour un pH de 7
correspond a la CEC [Kornmann (2001a)]. En d’autres termes, la CEC correspond a la quantité de
cations nécessaire pour permettre a une argile d’atteindre I’électroneutralité et dépend donc
directement des déficits de charge dus aux substitutions isomorphiques. L'unité de la CEC est le
milliéquivalent pour 100 grammes d’argile (meqg/100g).

> Variété d’argile adaptée a la réalisation de nanocomposites : la montmorillonite

La montmorillonite est une argile de la famille des smectites. Elle tire son nom de la commune
francaise Montmorillon, situé dans la Vienne, ou elle a été découverte par Mauduyt (1847) et
analysée par Damour et Salvetat (1847). Elle présente une structure T-O-T, c’est a dire une couche
octaédrique superposée sur une couche tétraédrique via la mise en commun d’atomes d’oxygene,
ainsi qu’une couche tétraédrique inversée et superposée a la partie supérieure de la couche
octaédrique également par la mise en commun d’atomes d’oxygeéne, comme l'illustre la Figure 1.6. Sa
formule brute est Si4010(AI(2_X)RX2+ (OH),CE.nH,0 pour la demi maille [Caillere et al. (1982)]. Elle
posséde la particularité d’avoir un nombre de substitutions isomorphiques relativement élevé au
niveau des sites octaédriques (remplacement d’un ion AP** par un ion Mg”"), conduisant a la présence
de cations compensateurs entre les feuillets. Ces derniers sont généralement des ions sodium Na* ou
des ions calcium Ca*, la montmorillonite sodique ayant la plus grande CEC du fait de la plus faible
valence des ions Na® [Bultel (2001)]. Les montmorillonites ont une CEC pouvant varier de 80
a 150 meq/100g. Leur surface spécifique est d’environ 800 m?/g, dont 750 m?/g de surface interne et
50 m?/g de surface externe. L’épaisseur d’un feuillet de montmorillonite est de 0,96 nm et ses
dimensions latérales peuvent atteindre plusieurs centaines de nanometres, ce qui signifie que ces
feuillets sont fortement anisotropes du fait de leur rapport d’aspect élevé. La grande capacité de
gonflement de la montmorillonite en fait une variété d’argile lamellaire particulierement adaptée a la
réalisation de nanocomposites a matrice polymeére. La plupart des montmorillonites commercialisées
proviennent de gisements de bentonite aux Etats-Unis (Wyoming, Utah, Texas). La bentonite est
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constituée a 80% de montmorillonite et contient également d’autres minéraux (quartz, mica,
feldspath, pyrite et calcite). Elle peut ainsi étre traitée afin d’obtenir une montmorillonite la plus pure
possible.

—> Couche tétraédrique

Unité

structurale —> Couche octaédrique

—> Couche tétraédrique

0

© OH

e Si, Al

@ Al, Fe, Mg

Figure 1.6 : Modeéle cristallographique de la montmorillonite. D’apres [Grim (1953)]

1.1.3 Traitement organique des argiles naturelles

La nature polaire de la surface des argiles naturelles, notamment due a la présence d’hydroxyde
dans la couche octaédrique, leur confere un caractere hydrophile défavorable aux interactions avec
les chalnes de polymere organique. La notion d’interface est un facteur important pour la conception
de matériaux composites car les contraintes mécaniques doivent pouvoir étre transférées de la
matrice vers le renfort, ce qui est peu probable si le matériau présente une séparation de phase due
a une incompatibilité physico-chimique entre la matrice et le renfort. Il est donc essentiel de pouvoir
améliorer les interactions polymeére/argile. Pour cela on utilise des tensioactifs, c'est-a-dire des
molécules possédant une partie polaire (téte hydrophile) ainsi qu’une partie apolaire (chaine
hydrophobe). Le traitement est réalisé en solution par le remplacement des cations compensateurs
présents dans les galeries interfoliaires de I'argile par des tensioactifs cationiques. Ce procédé est
appelé I'échange cationique. Une autre technique de traitement des argiles, moins répandue,
consiste a réaliser un greffage covalent de fonctions organosilanes en surface des argiles.

Figure 1.7 : Représentation de I'ammonium quaternaire couramment employé pour le traitement des argiles
lamellaires a application nanocomposites a matrice polymére. Les deux chaines aliphatiques hydrocarbonées
contiennent ici 18 atomes de carbone.
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Pour les applications nanocomposites, les tensioactifs les plus couramment utilisés pour
I’organophilisation des argiles lamellaires sont des sels d’ammonium quaternaire. Ces molécules sont
des dérivés de I'ion ammonium NH," dont les atomes d’hydrogéne sont remplacés par une ou deux
chaines aliphatiques hydrocarbonées de longueur variable (entre 6 et 20 atomes de carbone) ainsi
que par des groupes CH; ou CH,CH,OH. Dans le cas des matrices polyoléfines, I'ammonium
quaternaire diméthyle dialkyle (cf. Figure 1.7) est le plus fréquemment utilisé.

En fin de procédé d’échange cationique, on récupéere des argiles organophiles dont I'espace
interfoliaire est occupé par les molécules de tensioactif cationique. L’arrangement de ces molécules
entre les feuillets d’argiles a été étudié par Lagaly (1981 et 1986). La Figure 1.8 illustre les différentes
configurations possibles en fonction de la longueur des chaines alkyle et de la charge des feuillets.
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Figure 1.8 : Représentation des différentes configurations des molécules d’‘ammonium quaternaire diméthyle
dialkyle entre les feuillets d’argile de type smectite en fonction de la longueur des chaines hydrocarbonées (n =
nombre d’atomes de carbone dans la chaine n-alkyle) et de la charge des feuillets [Lagaly (1986)]

La distance basale (notée dj,;) est une dimension caractéristique de I'empilement de feuillets.
Elle correspond a I'addition de I'épaisseur d’un feuillet (0,96 nm dans le cas des smectites) avec la
distance interlamellaire (distance séparant deux feuillets empilés parallelement). Lagaly montre qu'’il
y a principalement quatre types de configurations possibles menant a différents niveaux d’expansion

10
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de la distance interlamellaire. Les molécules a chaines courtes s’arrangent en monocouche, donnant
une distance basale d’environ 1,4 nm. Les molécules de plus longues chaines forment une structure
bicouche dont la distance basale associée est d’environ 1,8 nm. Un arrangement pseudotricouche
apparait dans le cas de smectites hautement chargées ou lorsque les chaines alkyles sont
suffisamment longues, menant a une distance basale d’environ 2,2 nm (le terme pseudo est utilisé
car la couche centrale n’est pas entiérement alignée avec les deux autres couches, étant donné que
I’'extrémité polaire de la molécule est adsorbé a la surface d’un feuillet). Enfin, une organisation de
type paraffine est formée par des cations d’ammonium quaternaire disposant d’au moins deux
longues chaines alkyle. Dans ce cas, la distance basale dépend de I'angle entre I'axe des chalnes
alkyle et la surface des feuillets ainsi que de la longueur des chaines alkyle. Tous ces modeles
supposent une conformation trans des chaines hydrocarbonées. Des études en simulation de
dynamique moléculaire menées par Hackett et al. (1998) ainsi que par Vaia et al. (1994) ont permis
de valider les modeles de Lagaly (1986), en précisant que les chaines alkyle pouvaient également
adopter une conformation gauche et non uniquement une conformation trans, quel que soit
I’arrangement considéré.

Les parametres du procédé d’échange cationique ont aussi une influence sur I'organisation des
tensioactifs contenus dans les argiles organophiles, notamment la température a laquelle est
procédé I'échange cationique. En s’appuyant sur la méthode de diffraction de rayons X (cf. section
1.3.1), Le Pluart (2002) a montré que les distances basales obtenues apres le traitement par échange
cationique d’une montmorillonite naturelle pour deux températures d’échange cationique Tgc
différentes ne correspondent pas a une structure identique. Lorsque Tzc = 50°C (cf. Figure 1.9a), deux
larges pics correspondant a des distances de 3,34 et 2,02 nm sont obtenus, laissant supposer la
coexistence de deux configurations de type paraffine et pseudotricouche, respectivement. En
revanche, les deux pics observés pour une argile traitée a Tzc = 80°C (cf. Figure 1.9b) sont plus étroits
et le second peut correspondre a une réflexion (diffraction du second ordre) du premier pic de
diffraction dont la distance est 3,24 nm, ce qui semble indiquer la présence d’une seule structure de
type paraffine, mieux définie que dans le cas précédent.

324 A

Intensité (coups)

2 0 (degrés)

Figure 1.9 : Influence de la température d’échange cationique sur les distances basales obtenues
en diffraction de rayons X - (a) Tgc = 50°C, Tgc = 80°C [Le Pluart (2002)]
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1.2 Mise en ceuvre des nanocomposites
1.2.1 Morphologie des mélanges polymeére/argile

L'introduction de particules d’argile dans une matrice peut mener a différents types de
morphologies selon la capacité des chaines de polymeére a pénétrer entre les galeries d’argile (notion
d’intercalation) ou a rompre la structure empilée des argiles par délamination des feuillets (notion
d’exfoliation). La Figure 1.10 illustre les principales morphologies de référence fréquemment

évoquées dans la littérature.

Microcomposite : les empilements de feuillets
gardent leur distance interlamellaire d’origine
sans se mélanger a la matrice.

Intercalée : les chaines macromoléculaires de la

N

matrice parviennent a accéder a I'espace

interfoliaire, entralnant une expansion de la
distance entre les feuillets.

Exfoliée : les feuillets sont individualisés et
orientés aléatoirement dans la matrice.

VA (c) Exfoliated

Figure 1.10 : Schéma et description des principales morphologies des nanocomposites (a) microcomposite,
(b) intercalée, (c) exfoliée. D’aprés [Krishnamoorti et al. (2001)]

De nombreux auteurs ont constaté que les nanocomposites polymeére/argile présentent une
morphologie mixte, combinant des structures intercalée et exfoliée a |la présence d’agrégats [Morgan
et Gilman (2003), Lertwimolnun (2006), Kim et al. (2007a)]. La morphologie des nanocomposites
semble effectivement dépendre de I'affinité physico-chimique entre les charges d’argile et la matrice,
ainsi que de la méthode employée lors de leur mise en ceuvre.

1.2.2 Procédés d’élaboration de nanocomposites

La préparation des nanocomposites est d’une importance considérable pour les propriétés
visées. La littérature met en avant trois méthodes permettant d’obtenir des nanocomposites a
structure intercalée/exfoliée : le mélange en solution, la polymérisation in situ et le mélange a I'état
fondu.

> Mélange en solution

Cette méthode consiste a utiliser la capacité de gonflement de I'argile. Le polymere est dissout
dans un solvant avant I'addition de I’argile. Celle-ci est alors gonflée par les molécules de solvant et
de polymere. La derniére étape consiste a évaporer le solvant afin de récupérer le nanocomposite

12
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(cf. Figure 1.11). Le solvant doit donc étre choisi en fonction de sa capacité a dissoudre la matrice
ainsi que de sa capacité a faire gonfler I'argile. L'importante quantité de solvant nécessaire rend

cette méthode quasiment inapplicable a I’échelle industrielle et se limite donc a I'expérimentation en
laboratoire.

Arglle gonflée par le solvant
et le polymere

Elimination du solvant

Argile modifiee ‘
| E————
2
2
L. &
=
2
Les poi i T 2
points noirs représentent % L 2.
les molécules de solvant I

Nanocomposite

Figure 1.11 : Elaboration de nanocomposites polymére/argile par voie solvant [Gloaguen et Lefebvre (2007)]

Cette voie est notamment utilisée pour les matrices hydrosolubles telle que I'alcool polyvinylique
(PVA) ou le polyéthylene oxyde (PEO) avec la montmorillonite naturelle étant donnée sa forte
capacité de gonflement par I'eau. Néanmoins, la fréquente réagrégation de la montmorillonite
naturelle apres évaporation de I'eau complique I'obtention d’une nanostructure stable [Gloaguen et
Lefebvre (2007)]. Une structure intercalée a pu étre obtenue grace a cette méthode par Wu

et Lerner (1993) dans le cas d’'un mélange PEO/montmorillonite sodique naturelle par I'utilisation de
solvant organique.

> Polymérisation in situ

Le principe est de faire gonfler I'argile par des monomeres avant de déclencher la réaction de
polymérisation soit par chauffage, soit par irradiation ou bien par diffusion d’un amorceur
préalablement intercalé au sein de I'argile (cf. Figure 1.12).
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Argile modifiee

Nanocomposite

Figure 1.12 : Elaboration de nanocomposites polymére/argile par voie in situ [Gloaguen et Lefebvre (2007)]
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Les travaux précurseurs de I'équipe du Toyota Central Research Laboratories sur la synthése de
nanocomposites polymeére/argile ont été réalisés a 'aide de cette technique dans le cas de la
polymérisation du e-caprolactame entre les feuillets d’'une montmorillonite organophile [Okada et al.
(1987), Fukushima et Inagaki (1987), Usuki et al. (1993)].

> Mélange a I’état fondu

La matrice est amenée a I'état fondu de facon a y incorporer I'argile. Cette technique présente
I"avantage de pouvoir étre réalisée par les méthodes classiques de mise en ceuvre des polymeéres.
Ainsi, la possibilité d’utilisation de procédé continu tel que I'extrusion fait de cette approche la mieux
adaptée a la production industrielle. Vaia et al. (1993 et 1995) furent les premiers a affirmer que
cette méthode permet I'obtention de matériaux hybrides polymére/argile a morphologie intercalée.
En effet, les auteurs ont montré que les cinétiques d’intercalation des chaines polyméres entre les
feuillets d’argile, évaluées par diffraction de rayons X, sont compatibles avec les temps de séjour
couramment utilisés en extrusion [Vaia et al. (1995)]. La Figure 1.13 illustre la dispersion des
particules d’argiles au cours du procédé de mélange a I’état fondu.
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Figure 1.13 : Principe de I’élaboration de nanocomposites polymeére/argile par mélange a I'état fondu
(a) d’aprés Dennis et al. (2001), (b) d’apres Fornes et al. (2001)

Les déformations appliquées par la matrice fondue sur les argiles se font essentiellement par
cisaillement. Les phénomenes d’intercalation et d’exfoliation de I'argile sont a priori le résultat d’'une
combinaison de deux processus physiques: d’une part, la diffusion des chaines polymeéere dans
I’espace interfoliaire et I'application de contraintes de cisaillement, qui dépendent de la viscosité de
la matrice ainsi que du taux de cisaillement, d’autre part.
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1.3 Méthodes de caractérisation de la structure des nanocomposites

Les relations qui peuvent exister entre le procédé d’élaboration, la structure et les propriétés des
nanocomposites sont fondamentales pour le développement de tels matériaux. Leur caractérisation
structurale est donc une étape nécessaire. La taille des particules d’argile, leur orientation ainsi que
leur répartition spatiale dans la matrice polymére sont autant de paramétres caractéristiques de la
structure des nanocomposites. Lors du procédé de mélange de charges solides au sein d’une matrice
polymeére, il est important de distinguer les différentes notions de "mélange". Le mélange distributif
fait référence a la répartition spatiale des charges dans la matrice. Il est relié a la cinématique de
I’écoulement, c’est a dire au champ de vitesse. Certains auteurs ont développé des méthodes de
caractérisation quantitative du mélange distributif [Manas-Zloczower (1997)]. Néanmoins, ces
méthodes d’analyses quantitatives sont trop lourdes a mettre en place au niveau expérimental et
sont plus adaptées aux études en simulation numérique. Expérimentalement, la distribution des
charges est appréciée de facon qualitative. Le mélange dispersif fait quant a lui référence a la taille
des charges solides et plus précisément a la réduction en taille des particules solides sous I'effet des
contraintes mécaniques exercées par la matrice. D’un point de vue expérimental, la qualité de
dispersion peut étre évaluée quantitivement, notamment par I'analyse d’image d’observations
microscopiques. La différence entre les mélanges distributif et dispersif est illustrée par la Figure 1.14.
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Figure .14 : Représentation bidimensionnelle des mélanges distributif et dispersif d’argile lamellaire.
Adaptée de [Manas-Zloczower (1994)]

Nous présentons ici les techniques de caractérisation structurale telles que la diffraction des rayons X
(DRX), la microscopie électronique a balayage (MEB) et la microscopie électronique en transmission
(MET), couramment utilisées dans la littérature.

1.3.1 Diffraction des rayons X

Un faisceau rayons X est envoyé sur la surface plane de I'échantillon a analyser avec un angle
incident @. Les distances inter réticulaires étant du méme ordre de grandeur que la longueur d’onde
des rayons X, des phénomeénes de diffraction se produisent selon certaines directions (cf. Figure 1.15).
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o]0 wave normal

Figure 1.15 : Principe de la diffraction des rayons X [Kornmann (2001a)]

La valeur de I'angle @ des pics de diffraction enregistrés par le détecteur permet de remonter a la
distance inter réticulaire d,y (h, k et [ étant les indices de Miller) gréce a la loi de Bragg :

2-d,, sin(@)=n-A (1.3)

avec n l'ordre de réflexion et A la longueur d’onde des rayons X. Cette méthode est trés
fréquemment utilisée dans la littérature afin de mesurer la distance basale d);. Giannelis et al.
(1998) ont montré les diffractogrammes correspondant aux mélanges d’argile lamellaire organophile
dans trois matrices différentes (polyéthyléne, polystyréne et siloxane), menant a trois types de
morphologies distinctes (respectivement microcomposite, intercalée et exfoliée), comme le montre
la Figure 1.16. La morphologie immiscible présente deux pics de diffraction correspondant a la
distance basale native de I'argile. La morphologie intercalée donne lieu a un déplacement des pics
associés a la distance basale vers des angles de valeurs inférieures, correspondant a une distance
entre les feuillets plus importante. La morphologie exfoliée se traduit par I'absence de pic de
diffraction étant donnée la disparition de la structure ordonnée de l'argile d’origine. Les auteurs
précisent toutefois qu’il est important de compléter ces analyses par des observations en
microscopie électronique en transmission. De plus, une trop grande distance interlamellaire ou une
faible concentration en argile peuvent également mener a une absence de pic de diffraction intense
lors des analyses DRX sans toutefois signifier la présence d’une structure exfoliée.

delaminated

Intensity

intercalated

immiscible

5.0
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Figure .16 : Corrélation entre les spectres DRX et les morphologies observées par MET [Giannelis et al. (1999)]
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Morgan et Gilman (2003) ont également comparé les résultats obtenus par DRX et MET pour
différents systémes polymeére/argile. Certains composites dont la morphologie microcomposite a
clairement été identifiée en MET n’ont donné aucun pic en DRX alors qu’aucun signe d’exfoliation n’a
été mis en évidence par MET. Une morphologie mixte intercalée/exfoliée observée en MET est
également indétectable par DRX. Ils en concluent qu’il est impossible de définir précisément la
structure d’'un nanocomposite uniquement par DRX et que seules les observations MET permettent
d’affirmer la présence d’une structure au moins partiellement exfoliée. La DRX reste cependant une
technique pratique pour détecter la présence ou I'absence de phénomene d’intercalation grace a
une évaluation relativement précise de la distance basale moyenne.

1.3.2 Microscopie électronique

Bien que l'observation des particules d’argile de grandes tailles (agrégats, agglomérats) soit
possible par microscopie optique, I’habilité des argiles lamellaires a former une nanostructure fine au
sein d’une matrice polymere positionne logiquement les techniques de microscopie électronique
comme favories pour les observations morphologiques, étant donnée leur capacité a acquérir des
images a tres fort grossissement. En particulier, la microscopie électronique en transmission permet
I'observation de feuillets individualisés a I'échelle du nanometre. Pour cela, I’échantillon doit étre
préparé en sections ultrafines (I'épaisseur nominale est généralement comprise entre 30 et 100 nm)
par microtomie. La Figure 1.17 montre des acquisitions MET a faible grossissement (a) et a fort

grossissement (b et c).

Figure 1.17 : Exemples de clichés MET [Morgan et Gilman (2003)] - (a) morphologie immiscible, (b) morphologie
intercalée/exfoliée, (c) morphologie exfoliée

Le mode d’imagerie en champ clair est le plus utilisé pour les observations MET sur les
nanocomposites. Le principe est de placer I'écran dans le plan image tout en sélectionnant le
faisceau d’électron transmis en ligne droite par I’échantillon a I'aide d’un diaphragme objectif placé
dans le plan focal. Ainsi, les zones de I’échantillon qui diffractent une partie du faisceau d’électron
apparaissent sombres sur I'image formée. L'alternance de bandes sombres et claires observée sur la
Figure 1.17.b correspond respectivement aux feuillets d’argile et a I'espace interfoliaire. La Figure 1.18
illustre la diffraction des électrons par une particule d’argile ondulée et I'image obtenue en
conséquence par MET en champ clair.
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Figure 1.18 : Origine du contraste en MET en champ clair [Gloaguen et Lefebvre (2007)]

Seules les zones du feuillet en position de Bragg par rapport au faisceau d’électron diffractent et
forment ainsi une zone sombre. Le contraste maximal est ainsi obtenu pour des feuillets paralleles au
faisceau incident. Malgré une préparation d’échantillons assez fastidieuse et la difficulté a réaliser
des acquisitions a forts grossissements, la microscopie électronique en transmission reste la
technique favorite pour les observations de nanostructure polymeére/argile. Il est également
important de préciser que I'imagerie en MET est une caractérisation trés locale étant donné les forts
grossissements employés. L’analyse quantitative a partir de clichés obtenus en MET est possible, bien
que complexe. En effet, il est difficile d’obtenir un bon contraste sur une zone étendue, ce qui
complique le traitement des images. On trouve cependant quelques exemples de distributions de
tailles de particules d’argile obtenues a partir d’'images réalisées en MET dans la littérature [Fornes et
al. (2001), Kim et al. (2007a et b)]. Fornes et al. (2001) proposent de quantifier le niveau d’exfoliation
en calculant la densité spécifique (exprimée en um?), définie comme la densité surfacique de
particules d’argile (une particule d’argile étant considérée comme un feuillet individuel ou un
empilement de feuillets) divisée par la concentration en argile.

La microscopie électronique a balayage permet I'observation des particules d’argile de grande
taille telle que les agrégats et les agglomérats. Pour ce type d’observations, les échantillons peuvent
étre préparés par polissage mécanique ou par cryofracture (cf. Figure 1.19). La cryofracture ne
permet de révéler qu’une partie restreinte des particules d’argile non dispersées, contrairement au
polissage qui permet de mettre en évidence les particules d’argile de plus grande taille. Un autre
avantage de la préparation par polissage est qu’elle permet de faire des observations sur une surface
plane.
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Figure 1.19 : Images MEB de nanocomposites PP/PP-g-MA/argile
(a) échantillon poli [Lertwimolnun (2006)], (b) échantillon cryofracturé [Dong et al. (2008)]
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Récemment, Malwela et Sinha Ray (2011) ont proposé une méthode d’observation de
nanostructure par microscopie électronique a balayage couplée a une sonde ionique focalisée
(MEB/FIB). Le principe est d’usiner I’échantillon a I'aide de la sonde ionique focalisée afin d’obtenir
une surface plane de rugosité tres faible. On obtient ainsi des clichés trés contrastés a des
grossissements relativement proches de ceux accessibles en MET comme le montre la Figure 1.20.a.
L'avantage de cette méthode est qu’elle permet de réaliser des analyses quantitatives.

L'utilisation de la microscopie a force atomique (AFM) pour caractériser la structure des
nanocomposites est trés faible comparativement a la microscopie électronique en transmission. La
résolution latérale de I’AFM est de I'ordre de la taille de la pointe (environ 10 nm). Yalcin et Cakmak
(2004) ont utilisé I'AFM en mode de modulation d’amplitude (tapping mode) pour caractériser des
nanocomposites PVC/argile en complément des techniques de DRX et MET. Comme le montre la
Figure 1.20.b, 'AFM a permis aux auteurs d’observer la morphologie des feuillets d’argile qui
dépassaient de la matrice grace au contraste de raideur entre les deux matériaux. Comme pour les
observations en MET, I’AFM est une technique de caractérisation trés locale.

5 /
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Figure 1.20 : (a) cliché MEB/FIB d’un nanocomposite PBSA/argile [Malwela et Sinha Ray (2011)],
(b) cliché AFM d’un nanocomposite PVC/argile [Yalcin et Cakmak (2004)]

1.3.3 Rhéométrie

L'étude de I'’écoulement de la matiére, en particulier les relations entre la déformation de la
matiére et les contraintes qu’elle subit, est connue sous le nom de rhéologie. Elle permet notamment
d’identifier le comportement des polymeéres lors de leur mise en forme a I'état fondu. Le
comportement rhéologique des polymeres chargés se différencie de celui de la matrice, notamment
du fait des interactions charge/charge et polymére/charge. Krishnamoorti et Giannelis (1997) sont les
premiers a avoir mis en avant le comportement rhéologique particulier des nanocomposites sur des
systemes poly(e-caprolactone) et polyamide 6 chargés en argile et préparés par polymérisation in
situ. La réponse en viscoélasticité linéaire pour un taux d’argile inférieur a 3% en masse est similaire a
celle de la matrice, tandis qu’au-dela de ce taux, les nanocomposites se démarquent de la matrice
par un comportement "pseudo-solide" aux basses fréquences, marqué par un plateau des modules
élastique (G’) et visqueux (G”) comme l'illustre la Figure 1.21. Les auteurs proposent deux hypotheses
différentes afin de justifier ce comportement singulier. Premiérement, le comportement non
terminal (i.e. non newtonien) observé au basses fréquences pourrait étre di a un retard des
relaxations moléculaires provoqué par le rattachement des extrémités des chaines polymere a la
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surface des feuillets d’argile. Ces jonctions pourraient créer une barriere énergétique au mouvement
de reptation des chaines polymere et ainsi décaler la zone de relaxation terminale aux trés basses
fréquences [Witten et al. (1990)]. Néanmoins, les auteurs précisent que la faible masse moléculaire
de la matrice entraine une dynamique de relaxation dominée par un régime de type Rouse et non de
reptation, ce qui devrait tres largement limiter I'influence des jonctions polymere-argile sur les temps
de relaxation. De plus, I'influence du taux d’argile sur le comportement rhéologique aux basses
fréquences est trop importante pour pouvoir étre expliquée par cette hypothese. Une autre
explication serait que la réponse pseudo-solide observée aux basses fréquences ne soit pas liée a la
relaxation des chaines polymére mais a une structure de longue portée [Larson et al. (1993)],
pouvant étre formée par les particules d’argile dans la matrice polymeére, ce qui expliquerait
I’'accentuation de ce comportement pseudo-solide lorsque la concentration en argile augmente. Les
polyméres chargés conventionnels présentent également ce type de comportement rhéologique,
mais pour des taux de charge généralement bien plus élevés. Le haut rapport d’aspect et
I'importante surface spécifique des argiles sont tres probablement a I'origine de 'apparition de ce

phénoméne a des concentrations en argile aussi faibles.
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Figure 1.21 : Modules élastique (G’) et visqueux (G”) en fonction de la fréquence (@) pour des nanocomposites a

matrice poly(e-caprolactone) chargés en argile a 1, 2, 3, 5 et 10% en masse [Krishnamoorti et Giannelis (1997)]

L’hypothese de la formation d’un réseau de percolation par les particules d’argile anisotropes
comme origine d’'une réponse rhéologique de type pseudo-solide aux basses fréquences a été
soutenue par plusieurs auteurs [Krishnamoorti et Yurekli (2001), Krishnamoorti et al. (2001),
Hoffmann et al. (2000), Ren et al. (2000), Xu et al. (2005)]. Hoffmann et al. (2000) ont mis en
évidence une corrélation entre I'état de dispersion de I'argile et le comportement rhéologique de
nanocomposites préparés par mélange a I'état fondu. Les auteurs obtiennent des matériaux hybrides
polystyréne/argile modifiée, chargés a 5% en masse d’argile, dont les morphologies sont observées
par MET. Un des mélanges présente une morphologie immiscible donnant lieu a un comportement
rhéologique identique a celui de la matrice polystyréne. Le second mélange présente une structure
exfoliée ainsi qu’'un comportement rhéologique différent de celui de la matrice, notamment aux
basses fréquences oU le module élastique tend vers un plateau. Cette étude étaye largement
I’'hypothese d’un réseau de percolation tridimensionnel formé par les feuillets d’argile. Zhao et al.
(2005) ont confirmé ces résultats lors d’une étude similaire, comme l'illustre la Figure 1.22.
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Figure 1.22 : Corrélation entre le comportement rhéologique de nanocomposites polystyréne/argile aux basses
fréquences et I’état de dispersion des argiles [Zhao et al. (2005)]

Wagener et Reisinger (2003) ont modélisé le comportement de la viscosité complexe des

nanocomposites aux basses fréquences par une loi puissance :
nH=4-0" (1.4)

Les auteurs utilisent l'indice de pseudoplasticité n afin de quantifier le niveau de dispersion des
argiles. Une absence d’exfoliation correspond a une valeur nulle tandis que I'augmentation du niveau
d’exfoliation entraine une diminution de I'indice de pseudoplasticité (n étant compris entre -1 et 0).
Cependant, cette méthode présente quelques inconvénients : le résultat dépend de la gamme de
fréquence choisie, la loi puissance n’est pas toujours adaptée au comportement aux basses
fréquences, la valeur de 7 ne présente pas de sens physique particulier et enfin deux courbes dont
les niveaux de viscosité complexe sont trés écartés peuvent présenter une méme valeur en n sans
toutefois signifier que I'état de dispersion des argiles est identique dans les deux cas [Vergnes
(2011)]. D’autres auteurs ont cependant utilisé cette méthode pour caractériser le niveau de
dispersion des argiles [Zhao et al. (2005), Durmus et al. (2007)].

Lertwimolnun et Vergnes (2005) proposent d’utiliser une loi de Carreau-Yasuda avec contrainte
seuil afin de décrire le comportement rhéologique des nanocomposites :

m—1
In(e)" = %mo J+(-w)y e (15)

La valeur de la contrainte seuil oy permet d’obtenir un comportement de type liquide ou pseudo-
solide. Pour une contrainte seuil nulle, on obtient un comportement rhéofluidifiant de type Carreau-
Yasuda, typique des polymeres thermoplastiques enchevétrés, caractérisé par un plateau newtonien
aux basses fréquences (zone terminale) et une diminution de la viscosité lorsque la fréquence

augmente. Lorsque la valeur de oy augmente, on observe un comportement de type pseudo-solide
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(également appelé comportement de fluide a seuil) de plus en plus marqué aux basses fréquences
(cf. Figure 1.23). La contrainte seuil permet donc de quantifier le niveau de dispersion. D’autres
auteurs ont utilisé cette méthode pour caractériser le niveau de dispersion des argiles [Kim et al.
(2007b), Mederic et al. (2009)].
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Figure 1.23 : Influence de la contrainte seuil sur le comportement rhéologique décrit par
une loi de Carreau-Yasuda a seuil [Lertwimolnun (2006)]

Les liens complexes entre le comportement rhéologique des nanocomposites et leur structure,
notamment le niveau d’exfoliation des feuillets d’argile, place la rhéométrie comme un outil
essentiel a la caractérisation structurale de tels systemes en complément des techniques de
microscopie électronique et de diffraction des rayons X.

1.4 Propriétés des nanocomposites polymeére/argile

L'incorporation d’argiles lamellaires dans des matrices polymeére entraine des modifications des
propriétés de la matrice qui ont clairement été mises en évidence dans les années 90, notamment au
travers des publications d’une équipe du Toyota Central Research Laboratories [Usuki et al. (1993),
Kawasumi et al. (1997)], bien que le premier brevet concernant le renforcement d’élastomere par
une argile modifiée a été déposé en 1950 [Carter et al. (1950)].

1.4.1 Propriétés mécaniques

Bien que le terme propriétés mécaniques en ingénierie des matériaux puisse faire référence a de
nombreux aspects de la mécanique des milieux continus, cette expression est souvent employée
dans la littérature pour désigner les notions de rigidité (résistance a la déformation élastique) et de
ténacité (résistance a la propagation de fissures). La rigidité des polyméres a I'état solide s’avere
parfois insuffisante pour certaines applications. L’ajout de charges rigides conventionnelles (fibres de
verre, talc, noir de carbone ou silice) dans une matrice polymére permet d’obtenir un matériau
composite plus rigide mais également moins tenace. La concentration massique en charge des
matériaux composites est généralement comprise entre 30 et 60 %, ce qui implique une masse plus
importante comparativement au polymere pur étant donné que les charges conventionnelles sont
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deux a trois fois plus denses que la plupart des polymeéres industriels. Des essais de traction uniaxiale
permettent d’évaluer la rigidité d’'un matériau, notamment en déterminant son module de Young (ou
module d’élasticité). La ténacité d’'un matériau est généralement caractérisée par sa résistance au
choc lors d’essais de résilience Charpy ou lzod. Les valeurs d’allongement a la rupture obtenues en
traction sont également une indication de la ténacité du matériau.

Kojima et al. (1993) sont les premiers a caractériser les propriétés mécaniques de
nanocomposites polyamide 6/argile. lls obtiennent des matériaux hybrides ayant un trés bon
compromis entre rigidité et ténacité (module de Young multiplié par deux et résistance au choc
équivalente comparativement a la matrice) pour une faible teneur en argile (4 % en masse). Les
propriétés mécaniques en flexion sont également améliorées. Les auteurs montrent également que
I'augmentation du facteur de forme des particules d’argile entraine I'augmentation du module
d’élasticité des nanocomposites.

Cho et Paul (2001) ont comparé les propriétés mécaniques d’'un nanocomposite PA6/argile
organophile et d’un composite classique PA6/fibre de verre pour une concentration en charge
inorganique de 5 % en masse dans les deux cas. Les courbes contrainte-déformation obtenues sont
représentées sur la Figure |.24a.
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Figure 1.24 : Propriétés mécaniques de nanocomposites polyamide 6/argile organophile
en traction uniaxiale (a, b, c) et en choc (d) [Cho et Paul (2001)]
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Les modules de Young mesurés pour la matrice, le composite PA6/fibre de verre et le nanocomposite
PA6/argile organophile sont respectivement de 2,66, 3,26 et 3,66 GPa. A fraction massique égale,
I'argile organophile a un meilleur effet renforgant sur la matrice PA6 que les fibres de verre. Les
auteurs montrent également qu’il est possible de renforcer la matrice sans diminuer
significativement sa ténacité pour une concentration en argile inférieure a 10 % en masse. La densité
de I'argile étant inférieure a celle des renforts classiques tels que le verre, les nanocomposites a base
d’argile ont [I'avantage d’avoir une masse inférieure ainsi qu’une rigidité supérieure
comparativement aux composites usuels [Kojima et al. (1993), Giannelis (1996), Cho et Paul (2001)].

Certains auteurs se sont intéressés a la cristallisation des nanocomposites polymere/argile,
notamment dans le cas de matrices polypropyléne [Maiti et al. (2002), Nowacki et al. (2004)] et
polyamide 6 [Fornes et Paul (2003a)]. L’incorporation d’argile dans la matrice polymére entraine une
diminution de la taille des sphérolites. L'augmentation de la concentration en argile accentue la
diminution en taille des cristaux comme l'illustre la Figure 1.25. Les particules d’argile semblent agir
comme des agents de nucléation. A faible concentration en argile, la vitesse de cristallisation est
augmentée tandis qu’a forte concentration en argile la croissance des cristaux est ralentie par les
particules d’argile voisines. L'influence de ces phénomeénes sur le comportement mécanique des

nanocomposites n’est pas clairement établie a ce jour.

Figure 1.25 : Observations des sphérolites en microscopie optique en lumiére polarisée,
matrice polypropyléne (a), nanocomposites a 3 (b) et 10 (c) % d’argile en masse [Nowacki et al. (2004)]

1.4.2 Propriétés barriéres

L'imperméabilité des matieres plastiques aux gaz et a I'eau peut étre améliorée par I'addition
d’argiles lamellaires. Yano et al. (1993) ont effectué des mesures de perméabilité sur des
nanocomposites a matrice polyimide a base de différentes argiles. Les auteurs montrent que la
perméabilité est d’autant plus réduite que les dimensions latérales des particules d’argile sont
grandes. Messersmith et Giannelis (1995) ont obtenu des résultats similaires avec une matrice
poly(e-caprolactone), I'effet barriere étant accentué lorsque la fraction volumique d’argile augmente.
Les auteurs montrent également que les argiles lamellaires réduisent la perméabilité de facon bien
plus efficace que les charges inorganiques utilisées classiquement, comme l’illustre la Figure 1.26a.
L'obtention de propriétés barrieres prononcées pour une faible concentration en argile est
généralement interprétée comme la conséquence de la formation d’un chemin de diffusion de forte
tortuosité par les feuillets d’argile (cf. Figure 1.26b). Cependant, les liens entre les propriétés barriere
et I’état de dispersion des argiles ne sont pas clairement établis.
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Figure 1.26 : (a) Perméabilité relative (nanocomposite/matrice) a I'eau [Giannelis (1996)], (b) schéma de la
tortuosité du chemin de diffusion engendré par les feuillets d’argile [Gloaguen et Lefebvre (2007)]

1.4.3 Propriétés thermiques

Les nanocomposites présentent également des caractéristiques thermiques intéressantes.
Kojima et al. (1993) ont observé une augmentation de la température de fléchissement sous charge
(Heat Distortion Temperature) de 80°C pour un nanocomposite PA6/argile comparativement a la
matrice PA6 pure, pour une concentration massique en argile de 4 %. Cette grandeur permet
d’évaluer la résistance a la chaleur d’'un matériau vis-a-vis d’une contrainte mécanique. Des
améliorations similaires ont été observées pour d’autres matrices polymere faiblement chargées en
argile, notamment dans le cas du polypropyléne [Manias (2001), Zanetti et al. (2001)] et de I'acide
polylactide [Sinha Ray et Okamoto (2003)]. L’analyse thermogravimétrique permet de caractériser la
stabilité thermique des matériaux, notamment en évaluant leur température de dégradation pour
laquelle la perte de masse devient significative. Les nanocomposites a base d’argile lamellaire
présentent une stabilité thermique supérieure a celle de la matrice pure [Blumstein (1965), Burnside
et Giannelis (1995), Gilman (1999)], marquée par des températures de dégradations plus élevées
comme lillustre la Figure 1.27a. Ce phénomeéne est interprété comme une capacité des
nanocomposites a jouer le réle d’isolant thermique grace aux feuillets d’argile qui agissent comme
des barrieres au flux de chaleur [Gilman (1999)]. Giannelis (1996) ainsi que Doh et Cho (1998) ont
montré que la stabilité thermique des nanocomposites n’est réellement supérieure a celle de la
matrice que si I'argile est exfoliée. Une autre caractéristique thermique des nanocomposites est leur
propriété de résistance au feu [Fujiwara et Sakamoto (1976), Burnside et Giannelis (1995), Lee et al.
(1997), Gilman (1999), Zanetti et al. (2002)]. Ces propriétés sont généralement déterminées a I'aide
d’un calorimétre a céne. Pour cela, un flux de chaleur est imposé et le taux de chaleur libérée (Heat
Release Rate) par le matériau est mesuré au cours du temps. La valeur maximum du taux de chaleur
libérée correspond a la combustion du matériau. Comme on peut le constater sur la Figure 1.27b, les
nanocomposites ont la particularité d’atteindre un maximum en taux de chaleur libérée a un temps
supérieur a celui de la matrice pure, c’est la raison pour laquelle on parle de propriété de retard au
feu. Les faibles valeurs de taux de chaleur libérée des nanocomposites comparativement a la matrice
sont le signe d’une meilleure résistance au feu. Lors de tests d’inflammabilité, Giannelis (1996) a
constaté qu’un nanocomposite PCL/argile présente une propriété auto extinctive, contrairement a la
matrice pure qui continue de briler apres I'extinction de la flamme. La littérature évoque
couramment I'hypothése selon laquelle les feuillets d’argile jouent le réle de barrieres au transport
de masse, limitant la diffusion des gaz vers la flamme et isolant la matrice du flux de chaleur.
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Les mécanismes physiques a l'origine de la stabilité thermique et du comportement au feu des
nanocomposites seraient donc étroitement liés a leurs propriétés barriere. Certains auteurs ont
observé I'accumulation d’argile en surface des nanocomposites, accompagnée par la formation d’un
bouclier carboné jouant le réle de barriére [Gilman (1999), Lewin et al. (2006)]. Le comportement au

feu des nanocomposites serait donc similaire a celui des systemes intumescents [Bourbigot et al.
(2006)].
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Figure 1.27 : (a) Stabilité thermique de nanocomposites a matrice PS [Zhu et al. (2001)],
(b) comportement au feu de nanocomposites a matrice PP [Gilman (1999)]

Un autre point important est que I'incorporation de nanoparticules d’argile lamellaire dans une
matrice polymere thermoplastique améliore sa stabilité dimensionnelle, a savoir sa capacité a
maintenir ses dimensions lors de variations de température. Une diminution du retrait plastique et
du coefficient d’expansion thermique a été observée dans le cas de matrices PA6 [Kojima et al.
(1993)] et PP [Hong et al. (2005), Gianelli et al. (2005)] contenant entre 5 et 10 % d’argile en masse,
améliorant ainsi la stabilité dimensionnelle de maniére plus efficace que les renforts classiques tels
que le talc. Cette propriété peut s’avérer particulierement importante pour la mise en forme par
injection, ou les phénomenes de retrait peuvent avoir des conséquences dramatiques sur la forme et
les dimensions des pieces moulées.

D’autres propriétés telles que la biodégradabilité et la conductivité des matériaux
nanocomposites sont également évoquées dans la littérature [Sinha Ray et Okamoto (2003)].

1.4.4 Applications des matériaux nanocomposites

Différents secteurs industriels sont intéressés par le potentiel des matériaux nanocomposites a
base d’argile lamellaire. Les constructeurs automobiles s’intéressent particulierement aux propriétés
mécaniques obtenues sur une gamme de température étendue pour de faibles concentrations en
argile, permettant le remplacement de matériaux conventionnels par des nanocomposites plus
légers et plus performants [Kawasumi et al. (1997)]. Depuis plusieurs années, un des objectifs
premiers de l'industrie automobile est de concevoir des véhicules consommant moins de carburant,
notamment grace a la réduction de leur poids. Dans un premier temps, seule une production limitée
de pieces nanocomposites a matrice polyamide était concernée (courroies de distribution produites
par Toyota et capots de moteur produits par Mitsubishi Motors). En 2002, General Motors a lancé la
premiere production a grande échelle de nanocomposites a matrice polyoléfine pour la réalisation de
marchepieds équipant les modeles Chevrolet Astro et GMC Safari. L’entreprise General Motors a
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également choisi I'utilisation d’'un matériau nanocomposite pour produire des baguettes de
protection latérale afin d’équiper en série le modéle 2004 de la Chevrolet Impala, une des voitures
les plus vendues aux Etats-Unis [Gloaguen et Lefebvre (2007)].

Les propriétés barrieres des nanocomposites donnent lieu a de nombreuses applications, en
particulier dans l'industrie de I'emballage alimentaire ou I'imperméabilité a I'oxygene des films
plastiques peut s’avérer particulierement importante. Ainsi, la barriere a I'oxygéne et au CO, de
flacons de Ketchup a pu étre améliorée en remplacant la couche éthyléne-alcool vinylique (EVOH)
par un nanocomposite PA6/argile (Imperm®). Des résultats similaires sont obtenus pour des
bouteilles PET multicouche destinées a la contenance de boissons gazeuses. La taille des feuillets
d’argile ainsi que la faible concentration en argile permet de conserver la transparence des bouteilles
en améliorant leur imperméabilité au gaz et leur capacité de conservation des aromes [Gloaguen et
Lefebvre (2007)]. Les nanocomposites a matrice polyamide sont également utilisés pour réaliser des
réservoirs de combustibles limitant les émissions d’hydrocarbure [Sherman (1999)].

Le comportement au feu des nanocomposites en fait de trés bons candidats pour le
remplacement de matériaux isolants classiques dans le secteur du batiment. En effet, en plus d’étre
une solution colteuse, lignifugation de composites par ['addition de dérivés halogénés
s’accompagne d’une toxicité ne répondant plus aux normes environnementales [Bourbigot et al.
(2006)].

Malgré un large éventail d’applications, les matériaux nanocomposites a charge d’argile
lamellaire sont relativement peu employés a I’échelle industrielle. L'obtention de propriétés
optimales semble requérir un niveau d’exfoliation élevé ainsi qu’une distribution homogene des
feuillets d’argile. De plus, le traitement organique des argiles implique un surco(t non négligeable
[Gloaguen et Lefebvre (2007)]. Seul un contréle de la morphologie et des propriétés, via
I'optimisation des procédés d’élaboration et des formulations, pourrait entrainer une production
industrielle permettant une diminution des co(ts. Il est important de préciser que les résultats
obtenus pour des matrices polyamide 6 sont difficilement transposables a la plupart des autres
polyméres industriels, notamment dans le cas de matrices polyoléfines telles que le polypropyléne
ou le polyéthyléne, pour lesquels la faible affinité avec les argiles présente un obstacle a I’exfoliation
[Kato et al. (1997)]. Dans ce cas, il est particulierement important de chercher a optimiser la
formulation du mélange ainsi que les conditions opératoires du procédé d’élaboration afin de
maximiser le niveau d’exfoliation.

1.5 Influence de la formulation sur la structure des nanocomposites a matrice polymeére
1.5.1 Utilisation d’un agent compatibilisant pour les mélanges polypropyléne/argile

Le traitement organique des argiles peut s’avérer insuffisant pour obtenir une structure
intercalée ou exfoliée dans le cas de matrices polyméres apolaires, en particulier pour les
polyoléfines telles que le polypropyléne. L'idée d’utiliser un polypropyléne modifié par des molécules
polaires afin d’améliorer I'affinité matrice-argile a été proposée par Kato et al. (1997). Les auteurs
ont utilisé des polypropylenes modifiés par des fonctions anhydride maléique (C,H,(CO),0) ou
hydroxyle (OH), notés respectivement PP-MA et PP-OH. Une argile organophile a été incorporée dans
ces compatibilisants par mélange a I'état fondu. En se basant sur des analyses en diffraction de
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rayons X, les auteurs montrent qu’il y a une intercalation de I'argile par les chaines PP-MA et PP-OH
(cf. Figure 1.28). Dans le cas du PP-MA, l'influence du taux d’anhydride maléique contenu dans la
chaine ainsi que I'influence du rapport en masse compatibilisant/argile sur le niveau d’intercalation a
été étudié. La conclusion est que l'intercalation est favorisée par un taux d’anhydride maléique élevé
ainsi que pour une quantité de compatibilisant supérieure a celle de I'argile, la plus grande distance
basale obtenue étant 7,22 nm (la distance basale de I'argile organophile d’origine est 2,17 nm). Les
auteurs suggérent que les compatibilisants doivent contenir un groupe polaire toutes les 25 unités
monomériques de la chaine PP pour permettre I'intercalation des argiles.
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Figure 1.28 : lllustration de I'intercalation d’une argile organophile par un polypropyléne modifié
anhydride maléique [Kato et al. (1997)]

Kawasumi et al. (1997) ont confirmé la capacité du PP-MA a améliorer la dispersibilité des argiles
organophiles dans une matrice PP par mélange a I'état fondu en utilisant un rapport massique PP-
MA/argile de 3/1. lls obtiennent des nanocomposites a structure mixte intercalée/exfoliée
caractérisée par DRX et MET. Les auteurs précisent que la miscibilité entre le PP et le PP-MA joue un
role important sur les propriétés mécaniques des nanocomposites. L'exfoliation des argiles
lamellaires par mélange a I'état fondu pourrait étre reliée a leur intercalation. En effet,
I’'augmentation de la distance interlamellaire entraine une diminution de I'énergie d’interaction entre
les feuillets comme I'ont montré Krester et al. (1998) dans le cas d’'une montmorillonite sodique en
se basant sur la théorie DLVO (Derjaguin-Landau-Verwey-Overbeek) [Verwey et Overbeek (1948)]. La
délamination des feuillets dépendrait donc de la compétition entre I'énergie d’interaction et
I’énergie mécanique appliquée lors du mélange a I'état fondu. La capacité d’intercalation des
compatibilisants tel que le PP-g-MA serait donc un facteur important pour |'obtention d’une
structure exfoliée.
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Figure 1.29 : Energie d’interaction entre les feuillets de montmorillonite en fonction de
leur distance de séparation [Krester et al. (1998)]
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Plusieurs auteurs ont utilisé des grades de polyprolyléne greffé anhydride maléique (PP-g-MA),
afin d’améliorer la dispersion de I'argile dans une matrice PP [Svoboda et al. (2002), Marchant et
Jayaraman (2002), Xu et al. (2003), Lertwimolnun et Vergnes (2005), Kim et al. (2007a)]. Les
nanocomposites PP/PP-g-MA/argile présentent généralement une morphologie mixte
intercalée/exfoliée, la dispersion des feuillets d’argile a I’échelle nanométrique est observée pour un
rapport PP-g-MA/argile compris entre 2 et 4 et dépend également des conditions opératoires et des
matériaux utilisés.

D’autres compatibilisants que le PP-g-MA ont également été étudiés. Lopez-Quintanilla
et al. (2006) ont comparé l'efficacité du greffage de fonctions anhydride maléique (MA),
méthacrylate de glycidyle (GMA) et acide acrylique (AA) du compatibilisant sur la dispersion d’argiles
dans une matrice polypropyléne. Les analyses DRX et MET montrent que la dispersion des argiles
augmente dans l'ordre suivant : PP-g-AA < PP-g-GMA < PP-g-MA. Les résultats obtenus avec le PP-g-
GMA dépendent également du traitement organique des argiles. Durmus et al. (2007) ont comparé
un polyéthylene greffé anhydride maléique (PE-g-MA) et un polyéthyléene oxydé (PEOx) comme
compatibilisants pour un systéeme polyéthyléne/argile. Les analyses rhéologiques et les observations
en MET mettent en évidence une meilleur efficacité du PE-g-MA sur le niveau de dispersion des
argiles.
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Figure 1.30 : Fonctions polaires greffées au polypropyléne pour la réalisation d’agents compatibilisants
(a) anhydride maléique (b) méthacrylate de glycidyle (c) acide acrylique

Le PP-g-MA reste le plus utilisé des compatibilisants pour les systéemes PP/argile. Shroff Rama et al.
(2010) ont récemment proposé d’utiliser le polypropylene greffé succinate de potassium (PP-g-KSA)
comme agent compatibilisant. Le PP-g-KSA est obtenu par hydrolyse et neutralisation d’un PP-g-MA
commercial (cf. Figure 1.31).
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Figure 1.31 : Synthése du polypropyléne greffé succinate de potassium [Shroff Rama et al. (2010)]
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Au travers d’analyses DRX et d’observations en MET, les auteurs ont montré que le PP-g-KSA
permettait d’obtenir de meilleurs résultats que le PP-g-MA en terme de dispersion des feuillets
d’argile dans la matrice PP comme l'illustre la Figure 1.32.

(a)
Figure 1.32 : Images MET de nanocomposites a matrice PP contenant 5 % d’argile en masse, compatibilisés par
PP-g-MA (a) et PP-g-KSA (b). Rapport compatibilisant/argile fixé a 5/1 dans les deux cas [Shroff Rama et al.
(2010)]

1.5.2 Conséquences du traitement des argiles sur la structure des nanocomposites

Fornes et al. (2004) ont montré par des analyses en DRX et en MET qu’une montmorillonite
modifiée par un ammonium quaternaire ne contenant qu’une seule chaine aliphatique s’exfolie
mieux dans une matrice polyamide 6 que lorsque 'ammonium quaternaire est constitué de deux
chaines hydrocarbonées. Une répercussion sur les propriétés mécaniques des nanocomposites
obtenus est également observée, la rigidité augmentant avec l'importance de I'exfoliation. Les
auteurs expliquent ce résultat par la diminution d’interactions entre les chaines de polyamide 6 et la
surface de I'argile causée par la présence d’'un grand nombre de chaines hydrocarbonées dans le cas
d’une modification de I'argile par des tensioactifs a deux chaines aliphatiques. La répulsion entre les
chaines polyamides et hydrocarbonées serait trop importante dans ce cas. Solomon et al. (2001) ont
observé un meilleur état d’intercalation/exfoliation dans le cas de nanocomposites compatibilisés a
matrices polypropyléne lorsque le tensioactif utilisé n’est constitué que d’une chaine aliphatique
contenant 18 atomes de carbone. Néanmoins, la majorité des argiles organophiles commerciales
sont traitées avec des tensioactifs ayant deux chaines hydrocarbonées.

Wang et al. (2003) ont proposé de disperser une argile lamellaire dans une matrice
polypropyléne sans avoir recours a l'utilisation d’un agent compatibilisant classique fonctionnalisé le
long de la chaine polymére (comme le PP-g-MA), mais plutét en traitant I'argile avec des chaines
polypropyléne fonctionnalisées a leur extrémité par un cation ammonium NHs" (c¢f. Figure 1.33).
D’apres les auteurs, cette méthode favoriserait I'exfoliation de I’argile de fagon plus prononcée que
dans le cas de l'utilisation d’un PP-g-MA [Wang et al. (2003), Xu et al. (2009)].
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(a) (b)

Figure 1.33 : Morphologies favorisées par I'utilisation de polypropyléne fonctionnalisé le long de
la chaine polymeére (a) et a I'extrémité de la chaine polymere (b), d’aprés [Wang et al. (2003)]

1.5.3 Influence de la masse molaire de la matrice

Chaque grand polymeére industriel est décliné en plusieurs grades aux propriétés moléculaires
différentes. En particulier, la masse molaire d’un polymere est trés importante car elle est reliée a ses
propriétés a I'état solide ainsi qu’a son comportement en écoulement a I'état fondu. Plus la masse
molaire d’un polymere est grande, plus sa viscosité a I'état fondu sera élevée. Les grades "extrusion"
présentent généralement des niveaux de masse molaire relativement élevés, tandis que les grades
"injection" ont des masses molaires plus faibles afin de favoriser I'’écoulement du polymere fondu
dans le moule lors de la mise en forme par injection. Les propriétés moléculaires d’un polymeére sont
donc choisies en fonction du procédé de mise en forme et des propriétés visées.

Fornes et al. (2001) se sont intéressés a l'influence de la masse molaire d’'un polyamide 6 sur la
formation de nanocomposites par mélange a I'état fondu. En se basant sur des observations MET
ainsi que sur des analyses en rhéologie et en DRX, les auteurs concluent que plus la masse molaire de
la matrice est élevée, plus 'argile est exfoliée (cf. Figure 1.34), ce qui serait d(i a des contraintes de
cisaillement plus importantes dans le cas de masses molaires plus grandes. L'amélioration des
propriétés mécaniques est moins marquée dans le cas de la matrice ayant de faibles masses
molaires.

Des tendances similaires ont été observées dans le cas de matrices polypropylénes [Kim et Lee
(2001), Gianelli et al. (2005), Xu et al. (2009)].

Figure 1.34 : Influence de la masse molaires d’un PA6 sur la dispersion des argiles par mélange a I’état fondu,
(a) forte masse molaire (b) masse molaire moyenne (c) faible masse molaire [Fornes et al. (2001)]

31



Chapitre | : Synthése bibliographique

1.6 Influence du procédé de mise en forme sur la structure des nanocomposites

Comme dans le cas des polymeéres chargés conventionnels, la réalisation de nanocomposites
polymeére/argile par mélange a I'état fondu est principalement effectuée par procédé d’extrusion
bivis. Le type d’extrudeuse, le profil de vis, le débit d’alimentation, la vitesse de rotation des vis, le
profil de température, les dimensions de I'extrudeuse et la méthode d’introduction des différents
éléments sont autant de parametres du procédé d’extrusion bivis. Peu d’études issues de la
littérature sont consacrées a la répercussion de ces parametres sur la structure et les propriétés des
nanocomposites obtenus par cette méthode. Dennis et al. (2001) sont les premiers a montrer
I'influence des conditions opératoires telles que le type d’extrudeuse utilisé et la configuration des
profils de vis dans le cas de nanocomposites polyamide 6/argile.

1.6.1 Capacité de mélange des différents types d’extrudeuses

Les extrudeuses bivis sont constituées d’un couple de vis, généralement paralléles, tournant a
I'intérieur d’un fourreau thermorégulé. Elles peuvent étre corotatives (lorsque les deux vis tournent
dans le méme sens) ou contrarotatives (lorsque les deux vis tournent en sens opposé I'une par
rapport a 'autre). Les vis sont dites interpénétrées lorsque le filet d’une vis péneétre dans le chenal de
I"autre vis, comme l'illustre la Figure 1.35a. Dans le cas de vis non interpénétrées, les filets des deux
vis peuvent étre décalés I'un par rapport a I'autre ou bien face a face (on parle alors de configuration
tangente). Les propriétés des principales configurations d’extrudeuses bivis sont résumées sur le
Figure 1.35b.

Type d’extrudeuse

Caractéristique corotative  contrarotative contrarotative

interpénétrée interpénétrée tangente

Débit ++ + ++

Convoyage 0 ++ -

Vitesse

de rotation = 4 i

Capacité

de pompage 0 ++ -

Caractere

autonettoyant ++ + ~

Largeur de

distribution des 0 ++ 0

temps de séjour

Mélange

distributif * * *

Meélange dispersif +4 0 -
Vis interpénétrées Vis non interpénétrées ++:trés bon, +:bon, 0: moyen, —: faible.

(a) (b)

Figure 1.35 : lllustration et propriétés des principales configurations d’extrudeuses bivis
[Vergnes et Chapet (2001)]

Les travaux de Dennis et al. (2001) portent sur la comparaison d’extrudeuses bivis corotative
interpénétrée, contrarotative interpénétrée et contrarotative non interpénétrée (tangente) pour
plusieurs profils de vis en fixant la vitesse de rotation des vis ainsi que le débit d’alimentation et le
profil de température. Les dimensions de ces trois extrudeuses bivis sont similaires. Une extrudeuse
monovis est également utilisée a titre comparatif. En quantifiant la dispersion des argiles par MET,
les auteurs montrent que I'augmentation du temps de séjour moyen (qui varie en fonction du profil
de vis utilisé) favorise la dispersion dans le cas des extrudeuses bivis, a I'exception de la
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contrarotative interpénétrée (cf. Figure 1.36a). Néanmoins, différents niveaux de dispersion peuvent
étre atteints pour un méme temps de séjour moyen (cf. Figure 1.36b), ce qui montre que la dispersion
ne dépend pas uniquement du temps de mélange mais également du type d’extrudeuse et du profil
de vis choisis. L’extrudeuse monovis conduit a un trés faible niveau de dispersion de I'argile malgré
un temps de séjour moyen relativement élevé. Ce résultat n’est cependant pas étonnant car les
extrudeuses monovis ne sont pas congues pour réaliser des opérations de mélange. Ces résultats
confirment que d’autres parameétres que le temps de mélange, tels que |’écoulement dans
I'extrudeuse et l'intensité du cisaillement jouent un rdle important vis-a-vis de la dispersion. Les
auteurs concluent que des bons résultats en terme de dispersion peuvent étre atteints autant en
extrusion bivis corotative que contrarotative en cherchant a optimiser les profils de vis ainsi que les
conditions en vitesse de rotation, débit d’alimentation et température, ce qui n’a pas été exploité
dans ces travaux.
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Figure 1.36 : (a) Tracé du paramétre de dispersion en fonction du temps de séjour moyen pour différentes
extrudeuses et différents profils de vis; CnRl = bivis contrarotative interpénétrée; CoR = bivis corotative
interpénétrée ; CnRNI = bivis contrarotative non interpénétrée (tangente); SS = monovis ; LS = profil de vis a
faible cisaillement ; MS = profil de vis a cisaillement moyen ; HS = profil de vis a fort cisaillement ;

(b) influence du temps de séjour moyen et de la variance de la distribution des temps de séjour sur la dispersion
[Dennis et al. (2001)]

1.6.2 Influence du profil de vis

Comme nous venons de le voir, la conception des profils de vis d’extrusion a un effet important
sur la capacité de mélange dispersif. Les éléments de vis a pas inverse ainsi que les éléments
malaxeurs (exempts d’hélicité) forment une sorte de barriére a I'écoulement du fluide visqueux et le
ralentissent. Ainsi, les zones du profil de vis qui contiennent ces éléments se retrouvent remplies de
matiere et sont caractérisées par un pic de pression et une élévation du taux de déformation
[Vergnes et Chapet (2001)]. Il est important de préciser que l'efficacité des blocs d’éléments
malaxeurs dépend de I'angle de décalage des sommets et de I'épaisseur des éléments. L’ajout de tels
éléments le long du profil de vis entraine ainsi une augmentation des temps de séjours,
accompagnée d’un élargissement de la distribtution des temps de séjours comme |'ont constaté
Dennis et al. (2001), de méme qu’une augmentation du cisaillement global induit par le profil de vis.
Les résultats illustrés sur la Figure 1.36a indiquent que I'ajout d’éléments restrictifs le long du profil
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de vis peut améliorer la dispersion jusqu’a un certain niveau, aprés lequel une baisse de la qualité de
dispersion est observée. Lertwimolnun et Vergnes (2007) ont également observé que I'utilisation de
profils de vis plus restrictifs ne favorisait pas I’exfoliation d’une argile organophile dans le cas d’'une
matrice PP/PP-g-MA, comme le décrit la Figure 1.37. Il semble que I'augmentation simultanée des
temps de séjours et de I'intensité de cisaillement induit par une restriction plus importante du profil
puisse conduire a une dégradation de la matrice polymere ou des tensioactifs des argiles
organophiles, ce qui pourrait expliquer la chute du niveau de dispersion observée.

104 T T T T T T T T T T T T

100 £ 3
a‘ F
&
=
£ 102 ¢ E
o)
b=
o
o
10" £ & Profil n°1
[ A Profiln°2
L ©  Profil n°3
100 L L L s 1 s s L L L L s 1
0 20 40 60

Déformation x 10

Figure 1.37 : Evolution de I'exfoliation mesurée par la contrainte seuil en rhéologie en fonction de la déformation
globale subie par le matériau au cours du procédé d’extrusion pour trois profils de vis différents
[Lertwimolnun et Vergnes (2007)] ; ordre de restriction des profils : profil n°1 < profil n°2 < profil n°3

1.6.3 Influence des conditions opératoires

Plusieurs auteurs ont montré que l'augmentation de la vitesse de rotation (N, exprimée en
révolution par minute, abrégé "rpm") des vis permet d’améliorer le niveau de dispersion des argiles
pour différentes matrices polymeres [Incarnato et al. (2003), Zhu et Xhantos (2004), Lertwimolnun et
Vergnes (2005, 2006), Peltola et al. (2006), Médéric et al. (2006)]. L’accroissement de I'état de
dispersion avec le temps de mélange, initialement mis en avant par Dennis et al. (2001) dans le cas
d’une matrice polyamide 6, a également été observé pour d’autres matrices [Lertwimolnun et
Vergnes (2005), Médéric et al. (2006)]. En extrusion bivis, le temps de séjour est inversement
proportionnel au débit d’alimentation (Q). Lertwimolnun et Vergnes (2005) ont montré que
I'augmentation du débit d’alimentation conduit a une diminution du niveau d’exfoliation pour un
systeme PP/PP-g-MA/argile. Ils obtiennent une courbe maitresse en tragant I’évolution de la
contrainte seuil mesurée en rhéologie a I'état fondu en fonction du rapport N/Q pour un méme profil
de vis [Lertwimolnun et Vergnes (2007)]. Modesti et al. (2005) ont observé une diminution de la
qualité de dispersion lorsque la température de régulation est augmentée dans le cas d’une matrice
PP/PP-g-MA. Ce résultat a été confirmé par Lertwimolnun et Vergnes (2005). L’affaiblissement de la
viscosité de la matrice, et donc des contraintes de cisaillement appliquées aux charges d’argile, causé
par I'augmentation de la température pourrait étre I'explication de ce résultat, de facon similaire a
I'influence de la masse molaire de la matrice sur I'état de dispersion discutée en I.5.3.
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1.6.4 Mélange par voie mélange maitre

Lors de la réalisation de nanocomposites par mélange a I’état fondu via une extrudeuse bivis, il
est possible d’introduire simultanément le polymeére et I'argile ainsi que d’éventuels compatibilisants
au niveau de la trémie d’alimentation principale, ou bien d’introduire les polyméres dans un premier
temps en ajoutant 'argile apres la zone de fusion sur le profil d’extrusion. On parle alors de mélange
direct. Une autre méthode consiste a préparer un mélange polymeére/argile fortement chargé en
argile, appelé mélange maitre (masterbatch en anglais), puis a le diluer dans la matrice polymeére afin
d’obtenir la formulation souhaitée. Shah et Paul (2004) ont utilisé cette méthode pour préparer des
nanocomposites a matrice PAG. lIs observent que plus le mélange maitre est concentré en argile, plus
la pré-dispersion des argiles au sein de celui-ci est difficile. Zhu et Xanthos (2004) concluent que la
méthode mélange maitre permet d’obtenir une meilleure dispersion que la méthode directe pour
une formulation finale identique. Treece et al. (2007) ont réalisé une étude trés détaillée sur la
réalisation de nanocomposites PP/PP-g-MA/argile par voie mélange maitre. Ils ont focalisé leurs
travaux sur l'influence du type d’extrudeuse bivis utilisée pour la préparation du mélange maitre
ainsi que lors de sa dilution dans la matrice polypropyléne. Les modes corotatif et contrarotatif de
I'extrudeuse ont été employés. Les mélanges maitres sont des mélanges binaires PP-g-MA/argile de
rapport 3/1 en masse. Les conditions en vitesse de rotation des vis N, débit d’alimentation Q et
température de régulation du fourreau T, ont été fixées pour la préparation des mélanges maitres et
lors de leur dilution. Les analyses en DRX ainsi que la mesure des plateaux de G’ aux basses
fréquences en rhéologie permettent aux auteurs de conclure que les différences obtenues pour les
différentes séquences d’extrusion sont relativement faibles (cf. Figure 1.38). En revanche, la méthode
mélange maitre permet d’obtenir un niveau d’exfoliation sensiblement supérieur a celui atteint par
une méthode de mélange direct. Les mélanges non compatibilisés présentent un état de dispersion
largement inférieur ainsi qu’une réduction de la distance basale, probablement due a une
dégradation ou une désorption des tensioactifs dans |'espace interfoliaire. Tous les mélanges
compatibilisés présentent une morphologie mixte intercalée/exfoliée.
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Figure 1.38 : Diffractogrammes (a) et balayages en fréquence (b) des nanocomposites chargés a 5 % d’argile en
masse obtenus par dilution de mélanges maitres [Treece et al. (2007)]. Co = extrusion corotative ;
Counter = extrusion contrarotative; le premier terme désigne I'extrudeuse utilisée pour la préparation du
mélange maitre et le second terme désigne celle utilisée pour I'étape de dilution ; (no MB) : mélange direct des
trois éléments ; (None) : mélange maitre PP/argile (non compatibilisé).
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1.6.5 Amélioration de la dispersion par des techniques d’extrusion assistée

Depuis 2003, plusieurs articles dont le sujet traite de I'amélioration de I'état de dispersion des
nanocomposites polymere/argile lamellaire par de nouvelles méthodes sont parus. Parmi ces
nouvelles méthodes, on trouve essentiellement trois techniques : I’emploi de "slurry" (sorte de boue)
d’argile, I'utilisation de dioxyde de carbone supercritique et la propagation d’ultrasons. Bien que
I'utilisation de telles méthodes soit encore en développement, il est intéressant d’en présenter
quelques résultats.

» Dispersion de "slurry” d’argile :

Cette technique a été introduite par Hasegawa et al. (2003) pour former des nanocomposites
PA6/argile naturelle. Le principe est de pré-disperser I'argile naturelle dans I’eau afin d’obtenir une
pate et de la mélanger a la matrice fondue par extrusion bivis. L'eau est évaporée a la fin du profil
d’extrusion. Kato et al. (2004) ont employé une technique similaire pour réaliser des nanocomposites
a matrice polypropyléne. Etant donnée la faible affinité entre 'argile naturelle et le polypropyléne,
les auteurs incorporent du PP-g-MA ainsi qu’un tensioactif en méme temps que l'argile. L'eau est
ensuite incorporée, a la différence de la technique proposée par Hasegawa et al. (2003). Les
morphologies obtenues sont similaires a celles observées dans le cas du mélange a I'état fondu
conventionnel (sans utilisation d’eau) mais un taux de PP-g-MA important (30 % en masse) est
nécessaire pour éviter la réagrégation de I'argile naturelle. L’objectif initial de ce procédé est de
supprimer le traitement organique des argiles afin de réduire le colt de production, néanmoins la
nécessité d’utiliser une quantité importante de PP-g-MA et |'ajout de tensioactifs et d’eau pour un
résultat similaire a la méthode classique met en doute I'efficacité de cette démarche.

> Utilisation de dioxyde de carbone en phase supercritique (sc-CO,) :

L’état supercritique est considéré comme un état de la matiere lorsqu’elle est soumise a une
forte pression ou température. Par définition, un fluide supercritique est un fluide chauffé au-dela de
sa température critique et comprimé au dessus de sa pression critique et dont les propriétés
physiques sont intermédiaires entre celles des liquides et celles des gaz. Dans le cadre de |'utilisation
de fluides supercritiques, le dioxyde de carbone est généralement choisi pour ses remarquables
propriétés de solubilité de substances organiques ainsi que pour sa non-toxicité. Horsch et al. (2006)
ont fait des essais de dispersion par sc-CO2 sur différentes montmorillonites organophiles (Cloisite®
93A et 15A), ainsi que sur une montmorillonite naturelle (Na+), seules ou a I'intérieur d’'une matrice
polydiméthylsiloxane (PDMS). La matrice PDMS a été choisie pour sa compatibilité avec le dioxyde de
carbone, ainsi que pour sa haute diffusivité et pour sa faible viscosité afin de permettre une
pénétration interlamellaire du sc-CO, dans I'argile. Le protocole expérimental consiste a mettre les
argiles ou les mélanges polymeére/argile en contact avec du dioxyde de carbone dans une cuve haute
pression. Le systéme est ensuite élevé au dessus du point critique du CO, pendant une période
appropriée, puis la pression du systeme est ramenée rapidement a la pression atmosphérique. Dans
le cas des argiles seules, uniquement la Cloisite® 93A a vu sa distance basale dj); augmenter apres le
traitement par sc-CO,. Les auteurs expliquent que ce résultat est probablement lié au fait que la
Cloisite® 93A dispose de protons H® en surface, favorisant ainsi une affinité avec le CO,,
contrairement aux autres argiles qui empéchent le dioxyde de carbone de diffuser dans leurs
galeries. Pour la formation de nanocomposites, les essais ont été réalisés avec la Cloisite® Na* (argile
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naturelle) chargée a 15 % dans la matrice PDMS, ce qui est trois fois plus élevé que le taux de charge
habituel d’environ 5 %. Les résultats sont trés concluants. En effet, les analyses de diffraction des
rayons X ne montrent aucun pic de diffraction et le comportement rhéologique montre la disparition
du plateau newtonien de la viscosité complexe aux basses fréquences (cf. Figure 1.39), ce qui est
caractéristique d’'une morphologie exfoliée. Les auteurs ont montré qu’il est possible d’obtenir des
nanocomposites exfoliés avec des argiles naturelles (sans traitement chimique des surfaces par
échange cationique) par une méthode sc-CO, dans le cas particulier d’une matrice PDMS.
Néanmoins, cette méthode rajoute une contrainte sur la matrice polymeére vis-a-vis de la diffusivité
du dioxyde de carbone.
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Figure 1.39 : Comportement rhéologique des nanocomposites PDMS/argiles naturelles réalisés
par diffusion de sc-CO2 [Horsch et al. (2006)]

> Utilisation d’ultrasons :

Ryu et al. (2004) ont réalisé des nanocomposites polyméthacrylate d’éthyle/montmorillonite
organophile en mélangeur interne (Haake Rheomix 600) assisté par ultrasons. Les argiles utilisées
sont de type Cloisite® 10A et 20A. Elles sont chargées a 3 % en masse dans la matrice
polyméthacrylate de méthyle (PMMA). La vitesse de rotation des rotors a été fixée a 120 rpm et le
mélange a duré 20 minutes sous ultrasonication. La Figure 1.40 montre les analyses en diffraction des
rayons X ainsi qu’en rhéométrie dynamique. Les résultats obtenus pour les mémes conditions de
mélange sans ultrasons sont donnés a titre de comparaison. On constate que la figure de diffraction
des nanocomposites obtenus avec |'utilisation d’ultrasons ne contient qu’une légére bosse aux
faibles angles (cf. Figure 1.40a), ce qui semble correspondre a une morphologie essentiellement
exfoliée, avec des zones contenant des empilements de feuillets intercalés. L'apparition d’un plateau
aux basses fréquences sur la courbe du module élastique G’ (cf. Figure 40b) correspond également a
ce type de morphologie. Les analyses correspondant aux nanocomposites faits dans les mémes
conditions de mélange mais sans utilisation d’ultrasons mettent en évidence une morphologie
intercalée (et partiellement exfoliée) dont les distances interlamellaires sont similaires a celles
obtenues dans le cas de I'utilisation d’ultrasons. Cette étude montre qu’une amélioration modérée
de I'état de dispersion peut étre obtenue via une méthode utilisant des ultrasons pendant la phase
de mélange a I'état fondu.
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Figure 1.40 : Caractérisation des nanocomposites PMMA/Cloisite® 20A [Ryu et al. (2004)]
(a) Diffraction des rayons X (b) Rhéométrie dynamique

1.7 Conclusions de I’étude bibliographique

La dispersion d’argiles lamellaires au sein d’une matrice polymere est un facteur qu’il est
essentiel de maitriser si I'on souhaite réaliser des matériaux nanocomposites de haute performance.
La méthode la plus adaptée pour fabriquer ce type de matériaux a I'échelle industrielle est le
mélange a I’état fondu. Les études issues de la littérature s’accordent a dire que I’état de dispersion
est influencé par le traitement chimique des surfaces d’argiles et les conditions de procédé. Une trés
grande partie de la littérature s’est intéressée a l'influence de la compatibilité chimique entre les
argiles et la matrice sur la morphologie finale des nanocomposites, tandis que l'influence des
conditions opératoires était peu abordée. Ce n’est que récemment qu’un certain nombre de
recherches ont été menées en ce sens. L'extrusion bivis corotative interpénétrée semble étre le bon
choix pour la réalisation de tels matériaux, notamment grace a ses propriétés dispersives, comme
I’ont montré différents auteurs. Chaque parametre de ce procédé (tels que le profil de température,
le débit d’alimentation massique, la vitesse de rotation des vis, le profil des vis ou encore le temps de
séjour) est a prendre en compte afin d’obtenir une dispersion optimale. L’utilisation d’une matrice
polyoléfine, telle que le polypropyléne, est intéressante notamment pour son co(t relativement
faible. L’apolarité de ce type de matrices implique I'utilisation d’agents compatibilisants, de type
PP-g-MA, avec des taux de greffage d’anhydride maléique adaptés de facon a obtenir une bonne
interaction entre le PP-g-MA et l'argile, tout en ayant une bonne miscibilité avec la matrice
polyoléfine. Nous avons vu que certains chercheurs essayent d’améliorer |'état de dispersion grace a
des méthodes plus spécifiques, comme ['utilisation de dioxyde de carbone en phase supercritique ou
bien d’ultrasons.

Cette étude bibliographique a montré I'importance des conditions opératoires du procédé de
mélange a I’état fondu pour la mise en oeuvre de nanocomposites polymeére/argiles lamellaires. Le
traitement chimique des surfaces d’argile a l'aide de tensioactifs et le réle des agents
compatibilisants dans le cas de matrices polyoléfines apolaires jouent aussi un rdle trés important. Le
couplage entre ces facteurs vient compliquer la compréhension des mécanismes de dispersion des
feuillets d’argiles au sein de la matrice polymeére. Enfin, la caractérisation de la structure des
nanocomposites reste limitée a des observations morphologiques locales et des mesures de
distances interlamellaires des zones intercalées. La rhéologie permet une analyse plus globale du
matériau, mais ne permet pas non plus de description "détaillée" de I'état de dispersion. Ces
différents points s’inscrivent dans la problématique de cette thése.
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Chapitre Il : Matériaux et méthodes

Cette thése concerne la réalisation de nanocomposites d’argile lamellaire organophile a matrice
polypropyléne. Comme nous I'avons vu au chapitre précédent, il est nécessaire d’employer un agent
compatibilisant de méme que de chercher a optimiser le procédé d’élaboration afin de favoriser la
dispersion des argiles. Les matériaux sélectionnés pour cette étude ainsi que les méthodes de
préparation et de caractérisation des nanocomposites sont présentés dans ce chapitre.

1.1 Procédés de mélange a I’état fondu
1I.1.1 Mélangeur interne

Il s’agit d’'une machine constituée d’'une chambre fermée, contrélée en température, a l'intérieur
de laquelle la rotation d’un couple de rotors permet de réaliser I'opération de mélange a I'état fondu.
Ce dispositif fat inventé par Pfleiderer en 1876 avant d’étre décliné en de nombreuses variantes
concernant la géométrie des rotors (notamment les rotors développés par Banbury, trés utilisés pour
les mélanges a matrice élastomere). Le principe de fonctionnement est proche de celui rencontré en
extrusion bivis, a la différence majeure qu’il n'y a pas de débit de matiére au travers d’une filiere.
L'appareil utilisé est un Haake Rheomix 600 piloté par un moteur Rheocord 300p, dont les
caractéristiques principales sont regroupées dans le Tableau Il.1. Les rotors sont non-interpénétrés
(cf. Figure 1.35a) et tournent en mode contrarotatif avec un rapport en vitesse de 3/2. Les rotors
utilisés sont les roller (cf. Figure I1.1.b). lls permettent d’obtenir des niveaux de cisaillement
relativement élevés et sont adaptés aux mélanges a matrice thermoplastique. La chambre est
chauffée électriquement et refroidie par air comprimée. La matiére est introduite via une trémie.
Un piston mécanique assure la fermeture de la chambre (cf. Figure 1l.1a).

Tableau 1.1 : Caractéristiques du mélangeur interne Haake Rheomix 600 équipé de rotors roller

Vitesse de rotation (rotor gauche) 2 a200 tr/min
Vitesse relative des rotors 3/2 (gauche/droite)
Température de régulation 30 a 400°C
Volume de la chambre 120 cm®
Volume des rotors roller 51 cm?
Volume effectif de mélange 69 cm®
Entraxe 41 mm
Profondeur de la chambre 483 mm

Le taux de remplissage a été fixé a 80 % dans tous les cas. Le mélangeur interne permet ainsi de
réaliser des mélanges a partir de faibles quantités de matiere. Les conditions opératoires sont
constituées par le choix de la vitesse de rotation des rotors (N), la température de la chambre (T,,) et
le temps de mélange (tneiange). Le Rheomix 600 dispose d’un thermocouple permettant de mesurer la
température de la matiére fondue (T,,) a l'intérieur de la chambre. Le couple (C) exercé par la
matiére sur les rotors est également mesuré. Une fois 'opération de mélange terminée, le piston est
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relevé et la chambre ouverte. La matiére est alors prélevée a I'état fondu avant d’étre laissée a
refroidir a I'air libre jusqu’a atteindre une température ambiante d’environ 25°C. Les échantillons
sont ensuite réduits sous forme de granulés a I'aide d’un broyeur Hellweg.

\ Chambre
thermorégulée

Thermocouple

(a)

Figure Il.1 : Schéma du mélangeur interne Rheomix 600 (a) et photo des rotors roller (b)

11.1.2 Extrudeuse bivis

L'extrudeuse bivis utilisée pour cette étude est une ThermoFisher Rheomex PTW24. Cette
extrudeuse bivis corotative d’échelle laboratoire dispose d’un profil de vis modulable. Ses principales
caractéristiques sont listées dans le Tableau Il.2. Il est possible d’ouvrir le fourreau afin d’accéder a la
matiere le long des vis a la suite de 'interruption d’un essai d’extrusion. La régulation thermique du
fourreau et de la filiere est assurée par des colliers chauffants ainsi que par un circuit de
refroidissement par circulation d’eau. Le profil de vis utilisé pour cette étude est représenté sur la

Figure V.2.

Tableau 1.2 : Caractéristiques de I’extrudeuse bivis ThermoFisher Rheomex PTW24

Diameétre interne du fourreau (D) 24 mm

Longueur totale (L) 960 mm

Rapport L/D 40

Entraxe 18,75 mm

Nombre de zones de régulation 10

Température de régulation 25 a 400°C

Vitesse de rotation des vis 2 a 1000 tr/min
Couple maximum 180 N.m

Puissance moteur 11 000 W

Filiere 3 sections circulaires d =3 mm
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Ecoulement

Angles de
décalage

Zone de transport solide Zone de fusion Zone de malaxage Zone de pompage

Figure 11.2 : Description du profil de vis utilisé

L'introduction des granulés dans lI'extrudeuse a été réalisée a l'aide d’'un doseur pondéral
Brabender DDW-MD3-DDSR20-10. Un autre doseur pondéral Brabender DDW-MD1-MT-1, dédié au
dosage de poudres, a également été utilisé pour introduire I'argile. Ces doseurs fonctionnent avec
une précision de + 1 % du débit massique entré en consigne. Leur gamme de débit dépend a la fois
de la densité et de la granulométrie des matériaux dosés. Dans notre cas, la gamme de débit
accessible s’étend de 2 a 22 kg/h pour le doseur granulé et de 0,01 a 0,20 kg/h pour le doseur
poudre.

En sortie d’extrusion, les joncs de matiere fondue sont refroidis en traversant un bain d’eau puis
découpés en continu grace a un granulateur ThermoFisher PRISM Varicut. Le diametre des granulés
obtenus varie de 1,5 a 3,0 mm et dépend des conditions opératoires, notamment du débit qui influe
sur le gonflement en sortie de filiere.

I1.1.3 Présentation du logiciel de simulation du procédé d’extrusion bivis corotative LUDOVIC®

Le logiciel Lubovic® (Logiciel pour [I'Utilisation des DOubles VIs Corotatives) permet une
modélisation globale du procédé d’extrusion bivis corotative via une approche simplifiée et 1D des
écoulements a I'état fondu au sein du systéme vis-fourreau. Il a été développé par I'Ecole des Mines
de Paris (CEMEF), en collaboration avec I'Institut National de la Recherche Agronomique, et est
commercialisé par Sciences Computers Consultants. Le modeéle utilisé permet de calculer les
principaux parametres de I’écoulement, tels que la pression, la température, le temps de séjour, le
taux de cisaillement, la déformation, le taux de remplissage, etc. Les points ou démarre la mise en
pression sont déterminés en partant de la filiere et en remontant pas a pas vers 'amont du profil de
vis. L'algorithme général du logiciel est présenté a la Figure 11.3. La fusion (ou transition vitreuse dans
le cas des matériaux amorphes) de la matiére est supposée instantanée, en amont de I’élément ou
commence la montée en pression. L'approche utilisée a été validée expérimentalement, ainsi que
par comparaison avec des méthodes 2D et 3D. Une description plus compléte du modele figure dans
les publications de Della Valle et al. (1993), Vergnes et al. (1998) et Vergnes et Chapet (2001). Le
mode de transfert thermique entre le fourreau et la matiére est décrit par le nombre adimensionnel
de Nusselt, qui correspond au rapport entre le transfert thermique total et le transfert par
conduction, Ay étant le coefficient de transfert thermique, L. une longueur caractéristique du
systéme et k la conductivité thermique du matériau :
_hy L,
ok

Nos simulations ont été réalisées en fixant Nu = 40 le long du fourreau. Une condition adiabatique a

Nu

(1.1)

été imposée en filiere (Nu = 0), le temps de séjour de la matiere y étant faible.
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Propriétés du matériau Profil de vis Conditions opératoires

Température finale

Calcul filiere

Type d'élément ?

Pas direct Pas direct Pas inverse Malaxeurs
P>0 P=0

- Elément suivant

Modification de la T=T 2 Fin
température finale on

Figure 1.3 : Algorithme général du logiciel Lubovic® [Vergnes et al. (1998)]

11.2 Méthodes de caractérisation des matériaux
11.2.1 Préparation des échantillons

Les granulés récupérés a l'issue de chaque opération de mélange a I’état fondu sont ensuite mis
en forme de pastilles de 25 mm en diameétre et de 1,5 mm d’épaisseur par compression a chaud.
Cette étape est réalisée a I'aide d’une presse thermorégulée Carver M 3853-0. La matiére est placée
dans un moule de préforme en aluminium, lui-méme situé entre deux feuilles de PTFE et deux
plaques d’acier. L'ensemble est compressé sous 275 bars a une température de 180°C pendant 8
minutes. La presse est ensuite refroidie a température ambiante par circulation d’eau.

Des éprouvettes de traction ont été injectées en utilisant une presse ThermoFisher Minilet II. A la
différence d’une presse a injection classique, cette machine ne dispose pas d’un systéme vis-fourreau
permettant de fondre et d’homogénéiser la matiere. Elle est constituée d’'une chambre cylindrique et
d’un moule, tous les deux thermorégulés, ainsi que d’un piston pneumatique permettant d’injecter la
matiére sous une pression pouvant aller jusqu’a 1200 bars. Les granulés sont introduits dans la
chambre cylindrique, régulée au dessus de la température de fusion du polymere. Un piston
d’injection permet de compresser manuellement la matiere a I'intérieur de la chambre pendant 120
secondes afin de fondre les granulés. Lorsque la matiére commence a s’écouler de la chambre au
travers de la buse d’injection, la chambre est placée au dessus du moule et le déclenchement du
piston pneumatique entraine I'injection de la matiere fondue de la chambre vers le moule (cf. Figure
[l.4a). Le moule utilisé permet de former des éprouvettes de traction dont les dimensions respectent
la norme ISO 527-2 1BA (cf. Figure 11.4b).

42



Chapitre Il : Matériaux et méthodes

ISO 527-2 1BA

Piston > Piston
pneumatique —— dinjection T o
Dimensions :
Piol e b,=5mm
Chambre Broches 1 e_=320 mm
d’alignement I Q| | r= mm
I, =75 mm
L, =58 mm
A I, =30 mm
L —
Buse \ bz_— 10 mm
d'injection |, L =50 mm
<2
C) (b)

Figure 1.4 : Description de la presse Minilet Il (a) et dimensions des éprouvettes aux normes ISO 527-2 1BA (b)

De méme qu’en injection classique, la phase d’injection est suivie d’'une phase de maintien en
pression afin de limiter le retrait thermique [Agassant et al. (1996)]. Les paramétres ajustables sont
les températures de chambre et de moule ainsi que les pressions et durées des phases d’injection et
de maintien. Les températures utilisées sont de 200°C pour la chambre et de 70°C pour le moule. Ces
valeurs ont été choisies en accord avec les températures de fusion et de cristallisation du
polypropyléne utilisé, qui seront présentées en 11.3.1. Des pressions de 800 bars (injection) et 400
bars (maintien) sont utilisées afin d’obtenir une compaction de matiére importante. La durée
d’injection est de 10 secondes. La durée de la phase de maintien doit étre de I'ordre du temps de

refroidissement ¢, de I'éprouvette injectée :

2
e

t, = ; (1.2)
La demi épaisseur e étant de 1 mm et la diffusivité thermique a des polymeéres étant de I'ordre de
107 m?/s, on obtient un temps de refroidissement #, d’environ 10 secondes [Agassant et al. (1996)].
La durée de maintien utilisée est donc fixée a 10 secondes. Le volume de la chambre est de 5 cm?, ce
qui permet d’injecter les éprouvettes par série de trois. Les temps de séjour dans la chambre régulée
a 200°C sont respectivement d’environ 140, 190 et 240 secondes pour chacune des éprouvettes

injectées en série.

11.2.2 Microscopie électronique a balayage (MEB)

L'observation des amas d’argile résiduels aprés mélange avec la matrice a I'état fondu a été
effectuée avec un MEB Philips XL30 ESEM équipé d’'une cathode LaBg. Les clichés ont été acquis a
I'aide d’un détecteur d’électrons rétrodiffusés afin d’obtenir un contraste de phase prononcé entre la
matrice polymere et I'argile, étant donnée leur importante différence en numéro atomique. Les
échantillons sont préparés sous forme de pastilles (25 mm en diametre, 1,5 mm en épaisseur) avant
de subir un polissage mécanique afin d’observer le matériau "a coeur", les amas d’argile pouvant étre
absents en surface des échantillons. Le parametre de rugosité R, de la surface aprés polissage est
inférieur a 1 um. Les polymeres étant tres faiblement conducteurs, la surface des échantillons a été
métallisée a I'aide d’un JEOL équipé d’une cible Au/Pd. L’épaisseur du dépét est de I'ordre de
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100 A. Une tension d’accélération de 15 kV et une distance échantillon-détecteur d’environ 10 mm
ont été utilisées. La taille des amas d’argile a été quantifiée a I'aide du logiciel d’analyse d’image
Visilog 6 (cf. Figure IL.5).

Seuillage Individualisation
: ‘-‘}'A 5= '- . n O
7 - .v’ "' o \‘ o Vs
'{'I : . L7 RIS IS . ; -
e i »
s i o
e ‘ *
L ] . »Vi‘ .‘ . q : . .1:
Image noir et blanc Image seuillée Aires des agglomérats

Figure 1.5 : Traitement des images MEB pour I'analyse quantitative

Les amas d’argile ayant un diametre équivalent inférieur a 10 um n’ont pas été considérés pour des
raisons de résolution et d’état de surface. L'état de dispersion observé en MEB est donc
caractéristique de I"échelle microscopique. Un MEB a canon a émission de champ (MEB-FEG) a
également été utilisé pour I'observation de I’argile avant dispersion.

11.2.3 Microscopie électronique en transmission (MET)

L’état de dispersion de I'argile a I’échelle nanoscopique est caractérisé a I’aide d’un Philips CM12,
également équipé d’'une cathode LaBg, fonctionnant avec une tension d’accélération de 120 kV. La
transmission des électrons au travers de la matiere ne peut étre réalisée que sur des sections
ultrafines (dont I'épaisseur est typiquement inférieure a 100 nm). La température de transition
vitreuse du polypropyléne étant d’environ -10°C, les échantillons sont coupés a froid a I'aide d’un
ultracryomicrotome Leica Ultracut. Des sections ultrafines d’une épaisseur nominale de 50 nm sont
coupées a une température de -100°C en utilisant des couteaux en diamant Diatome Cryotrim et
Cryo. La coupe est réalisée dans la zone centrale d’'une éprouvette injectée (cf. Figure 11.5a). Les
coupes sont récupérées sur une grille en cuivre munie d’un film de formvar (Agar S162). Pour chaque
échantillon, cing coupes sont préparées afin de vérifier la reproductibilité des observations.

Direction de
remplissage
du moule

(@) (b) (©)

Figure 1.5 : (a) Localisation du plan de découpe en ultracryomicrotomie sur une éprouvette injectée, (b) Cliché
MEB-FEG de la pyramide aplatie formée par ultracryomicrotomie au centre de I'éprouvette injectée, le plan
situé au sommet de la pyramide correspond au plan de découpe des sections ultrafines, (c) Cliché MET des
sections ultrafines disposées sur une grille en cuivre

44



Chapitre Il : Matériaux et méthodes

11.2.4 Diffraction de rayons X (DRX)

Un diffractomeétre Philips Xpert’ Pro permet de réaliser les analyses DRX. Cet appareil dispose
d’un tube a rayons X utilisant une cible en cuivre dont la radiation monochromatique en K,
(A= 1,54056 A) est récoltée par un détecteur aprés diffraction des rayons X sur la surface de
I’échantillon comme lillustre la Figure I.6. Les pics en intensité de diffraction correspondent aux
distances interréticulaires dont les valeurs sont obtenues par la loi de Bragg (eq. 1.3).

Cercle de focalisation

Fente du détecteur

| Fente de
\  divergence

Fente Détecteur

anti-diffusion

/ .
Tube & / Filtre KB

rayons X

Cercle de mesure
Figure 1.6 : Schéma du diffractométre goniométre, d’aprés Broll (1996)

11.2.5 Analyses rhéologiques

Le rhéometre utilisé est un ARES (Advanced Rheometric Expansion System, TA Instruments). Il
s’agit d’'un rhéometre rotatif a déformation imposée, constitué d’une paire d’outils de géométrie
plan-plan ou céne-plan. Lorsque I'échantillon fondu est confiné entre les deux outils, la rotation de
I'outil inférieur, entrainée par un moteur, permet d’appliquer une déformation par cisaillement
simple dont la valeur dépend du déplacement angulaire £2 et des parametres géométriques des
outils (cf. Figure 11.7). L'outil supérieur est reli¢ a des capteurs de couple et de force normale
permettant d’évaluer la contrainte de cisaillement ainsi que la différence des contraintes normales.
Les deux capteurs de couple FRT permettent de couvrir une gamme allant de 0,2.10° 4 0,2 N.m (cf.
Annexe 1). Le moteur de I’ARES permet de fonctionner en régime oscillatoire ou permanent. Toutes
les mesures sont réalisées sous atmosphere d’azote afin d’éviter tout phénomeéne d’oxydation.

=
—
QN
>
—
—dG
7
Déformation
Contrainte

26 S

——————————— déformation pour un matériau élastique
————— déformation pour un matériau visqueux
——— déformation pour un matériau viscoélastique

Géométrie cone-plan Géomeétrie plan-plan

contrainte

(a) (b)

Figure 1.7 : (a) GEométries cone-plan et plan-plan,
(b) principe de la rhéométrie harmonique, d’aprés Carrot et Guillet (1999)
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La déformation ¥ et la contrainte o sont calculées a partir de la valeur du déplacement angulaire 2
et du couple C:

3C

R3

Q
y=— (n3) e o= > (I.4)  pour la géométrie cone-plan
o

La valeur de la déformation n’étant pas constante dans tout |'entrefer pour la géométrie plan-plan

(7 = 7(r)), les valeurs sont déterminées au rayon r =R :

y:% (Is) et g=—C (dln(c)

27R° \ dn(y,)

La contrainte ¢ calculée a partir de la valeur du couple correspond a la contrainte o3, du tenseur des

+ 3j (.6)  pourla géométrie plan-plan

contraintes dans le cas d’un cisaillement simple. Le principe de la rhéométrie dynamique (encore
appelée rhéométrie oscillatoire ou rhéométrie harmonique) consiste a appliquer une déformation
oscillatoire tout en mesurant le déphasage J entre les signaux sinusoidaux de la contrainte et de la
déformation :

y =7, sin(ar) (1.7)
oc=o0,sin(ar+6);0<5<x/2 (1.8)

Le cas 0= 0 correspond a des signaux en phase, obtenus dans le cas d'un comportement purement
élastique, tandis que le cas 0= 1/2 correspond a des signaux en quadrature de phase, obtenus dans
le cas d’'un comportement purement visqueux. Lorsque o est compris entre ces deux valeurs, on
parle alors de comportement viscoélastique. La notation complexe facilite les calculs :

v =y, expliar) (1.9)
7 =iwy, explior) (11.10)
o' = o, expli(ar + 5)) (1.11)

Le module de cisaillement complexe G* correspond au rapport de la contrainte complexe o* et de la
déformation complexe y*. Les parties réelle et imaginaire de G* correspondent respectivement au
module élastique G’ (également appelé module de conservation) et au module visqueux G”
(également appelé module de perte) :

G =O-—*=ﬁexp(z’§)=ﬁ[cos(§)+isin(§)] (11.12)
4 Yo Yo
G =G (w)+i-G" () (1.13)
(@) =22 cos(9) m14); G"@)=2sin(6)  (1.15); tan(é)zG—, (I.16)
Yo %o G

La viscosité de cisaillement complexe 1n* est définie comme le rapport de la contrainte complexe o*
et du taux de cisaillement complexe dy*/dt. Elle se décline également en une partie réelle 77° et une
partie imaginaire 1" :
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n = i = .O-O exp(i5)=&[sin(é')—icos(é‘)] (11.17)
Yy 1wy, wy,
n" =n'(w)-i-n"() (11.18)
77’(a)):M (1.19) ; n"(w)= G'lw) (1.20)
w w

Le module de la viscosité complexe est donc relié aux modules élastique et visqueux par la relation
suivante :

1
®

n'|=—(c”?+c")" (1.21)

11.2.6 Essais de traction uniaxiale

Le comportement mécanique des nanocomposites a I'état solide est caractérisé au cours d’essais
en traction uniaxiale, réalisés a température ambiante sur une machine Erichsen, équipée d’un
capteur de force limité a 2 kN. Chaque extrémité d’'une éprouvette injectée est pincée par une
machoire mécanique sous 6 bars de pression. La force, ainsi que le déplacement de la traverse, sont
enregistrés a une fréquence de 10 Hz pendant I'essai. La contrainte est calculée en rapportant la
force sur la section de I'éprouvette et la déformation correspond au rapport entre I'allongement de
I’éprouvette et sa longueur initiale :

F
o= 11.22
S (1.22)
£= =1y (1.23)
]0

Ces valeurs sont nominales étant donnée que la variation de la section S ainsi que I'évaluation
précise des déformations locales ne sont pas prises en compte. Le but de ces essais est de pouvoir
comparer les matériaux obtenus en terme de rigidité et de ténacité, évaluées respectivement par le
module de Young (également appelé module d’élasticité) et la déformation a la rupture. La consigne
de la vitesse de la traverse supérieure est fixée a 0,51 cm/min pour chaque essai dont la durée est de
300 secondes. Pour chaque échantillon, dix éprouvettes sont testées afin de vérifier la
reproductibilité des résultats.
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11.3 Présentation et caractérisation des matériaux de I’étude
11.3.1 La matrice polypropyléne

Le polypropyléne fait partie des grands polymeéres thermoplastiques industriels. Il peut étre semi-
cristallin ou totalement amorphe selon sa tacticité (cf. Figure 11.8). Depuis I'apparition des catalyseurs
Ziegler-Natta, lI'important développement des procédés industriels de polymérisation permet
d’obtenir des polypropylénes a fort taux d’isotacticité (synonyme de taux de cristallinité élevé)
présentant des bonnes propriétés mécaniques [Duval (2004)].

CHy CHy CHy CHy CHg CH; H CHy H CHg H CH; H CHy CH,
H'H'H'H‘H’H i’H’H'H’H‘H H’H'H'H'H‘H
Lelelelelel NFNFNFNPN| Lelelelelel
\C/|\C/I\C/|\C/|\C/]\C/ \C/|\C/|\C/I\C/|\C/|\C/ \C/|\C/|\C/|\C/|\C/|\C/
| H | H | H | H | H | | H | CH3| H | CH3| H | | CH3| H | CH3| H | H |
H H H H H H H H H H H H H H H H H H
Chaine polypropyléne isotactique Chaine polypropyléne syndiotactique Chaine polypropyléne atactique
(a) (b) (c)

Figure 1.8 : Tacticités du polypropyléne. La chaine est isotactique lorsque chaque groupe méthyle se trouve du
méme c6té du plan contenant la chaine carbonée (a), syndiotactique lorsque les groupes méthyle alternent
successivement de cété (b) et actactique lorsque cette répartition est aléatoire (c). D’aprés [Duval (2004)]

Le polypropyléne utilisé dans cette étude est un homopolymére isotactique commercialisé par
LyondellBasell sous la référence Moplen HP400R. Il s’agit d’'un grade injection dont les principales
propriétés physiques sont résumées dans le Tableau I.3. Les températures de fusion et de
cristallisation ont été déterminées par calorimétrie différentielle a balayage (DSC) pour une vitesse

de balayage de 10°C/min.

Tableau 1.3 : Propriétés physiques du polypropyléene Moplen HP400R
(*) Données fournisseur ; (**) Données issues de la littérature [Duval (2004)]

Indice de fluidité* (230°C/2,16 kg) 25 g/10 min
Masse volumique* (25°C) 0,905 g/cm3
Température de fusion T; 165 °C
Température de cristallisation T, 110 °C
Température de transition vitreuse T, -10°C
Conductivité thermique** k; 0,22 W.m™*K*
Capacité thermique massique** ¢ 1700 J.kg*.K*

> Caractérisation moléculaire

La distribution des masses molaires du Moplen HP400R a été déterminée par chromatographie
d’exclusion stérique au Laboratoire de Chimie, Catalyse, Polymeéres et Procédés (UMR5265, Lyon).
Elle est représentée sur la Figure 11.9. Les masses molaires moyennes en nombre, en poids et en z
(masse centrifuge), ainsi que l'indice de polydispersité et le degré de polymérisation moyen en
nombre, sont indiqués dans le Tableau I1.4.
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Figure 1.9 : Distribution des masses molaires du Moplen HP400R

Tableau 11.4 : Caractéristiques moléculaires du polypropyléne Moplen HP400R

M, (g/mol) M, (g/mol) M (g/mol) I,=M,/M, DP,

58 466 204 397 488 552 3,5 1392

> Caractérisation rhéologique

Le domaine de viscoélasticité linéaire du polypropyléene Moplen HP400R a été déterminé par un
test de balayage en déformation a une température de 180°C pour une fréquence angulaire de
1 rad/s. La gamme de déformation sur laquelle les modules G’ et G” sont indépendants de la
déformation correspond au domaine de viscoélasticité linéaire. Au-dela d’'une déformation critique %
d’environ 30 %, on observe une chute des modules, correspondant au domaine de viscoélasticité
non-linéaire (cf. Figure 11.10.a). Les tests rhéologiques suivants sont réalisés pour une déformation
constante de 10 % afin de rester dans le domaine linéaire. L'évolution des modules dynamiques au
cours du temps, pour une température de 180°C et une fréquence angulaire de 1 rad/s, est tracée
sur la Figure 11.10.b.
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Figure 11.10 : Balayage en déformation (a) et balayage en temps pour une déformation de 10 % (b) du
polypropyléne Moplen HP400R. T=180°C et w=1 rad/s.
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On remarque une lente décroissance, correspondant a la dégradation thermique par scission des
chaines de polypropyléne. Une diminution des modules d’environ 20 % est observée deux heures
aprés le début du test. Des balayages en fréquence allant de 10% a 10 rad/s ont été effectués pour
des températures de 160 a 240°C par incrément de 10°C. Pour les températures de 160 et 170°C, les
échantillons ont préalablement été fondus a 180°C avant de descendre a ces valeurs, étant données
les températures de fusion et de cristallisation du polypropyléne Moplen HP400R. L’allure des
modules et de la viscosité complexe en fonction de la fréquence est similaire, quelle que soit la
température, leurs valeurs diminuant lorsque la température augmente. Les propriétés
viscoélastiques linéaires des polymeres fondus dépendent de facon similaire du temps et de Ia
température. Ce principe d’équivalence temps-température permet de construire une courbe
maitresse en appliguant un glissement horizontal des courbes obtenues aux différentes
températures T par rapport a une température de référence 7, [Ferry (1980)]. La superposition
temps-température des modules G” et G” pour T, = 180°C est représentée sur la Figure I.11. La
dépendance de G’ en & et de G” en @' aux basses fréquences (zone terminale) correspond a la
relaxation décrite par le modele de Maxwell [Agassant et al. (1996)], typique des polymeres fondus.
Le point de croisement des modules (crossover) correspond a une fréquence angulaire @. de 82

rad/s, équivalent a un temps A.de 0,012 s.
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Figure 11.11 : Courbe maitresse des modules G’ et G”” du polypropyléne Moplen HP400R
d’aprés le principe de superposition temps-température pour T,; = 180°C

Pour des températures inférieures a T, + 100, la dépendance des coefficients de glissement ar avec la
température peut étre décrite par la loi de Williams-Landel-Ferry (W.L.F.). Au-dela de T, + 100, cette
dépendance est dictée par la loi d’Arrhénius [Agassant et al. (1996)] :

E
ap = exp| — l—L (n.24)

R\T T,

50



Chapitre Il : Matériaux et méthodes

Cette loi fait intervenir la constante des gaz parfaits R ainsi que |'énergie d’activation E..
La Figure 11.12 représente les facteurs de glissement a; en fonction de 1/7 et permet d’estimer une
valeur de I'énergie d’activation d’environ 40,7 + 4,9 kl/mol.

r,=180°C

[R?=0,98]

10'1........|....|....|..
1,910° 210° 2110° 2210° 2310°
1T (K"
Figure 11.12 : Graphe d’Arrhénius du polypropylene Moplen HP400R.
T varie de 160 a 240°C par incrément de 10°C. T,, = 180°C.

Des mesures en rhéométrie capillaire ont été effectuées a l'aide d’un rhéomeétre Rhéoplast®
(Courbon) a débit imposé, en y introduisant directement les granulés de polypropyléne Moplen
HP400R pour une température de régulation de 180°C. Des filieres de diametre D = 0,93 mm et de
rapport L/D = 0, 8 et 16 ont été utilisées. Les corrections de Bagley et de Rabinovitsch sont utilisées
afin de déterminer les courbes d’écoulement. La courbe maitresse en viscosité complexe obtenue en
rhéométrie dynamique pour 7, = 180°C, ainsi que la viscosité 77 en fonction du taux de cisaillement
¥ (courbe d’écoulement) pour T = 180°C sont tracées sur la Figure 11.13. On remarque que les
données de rhéométrie dynamique et capillaire suivent la regle empirique de Cox-Merz, reliant les
comportements viscoélastiques linéaire et non-linéaire des polymeres linéaires a I'état fondu
[Cox et Merz (1958)] :

77*(0))( =7(y) (11.25)

La viscosité du polypropylene Moplen HP400R montre un comportement newtonien dans la zone
terminale, caractérisé par une valeur indépendante du taux de cisaillement ou de la fréquence
angulaire (appelée viscosité au plateau newtonien). Pour des taux de cisaillement supérieurs, la
viscosité chute lorsque le taux de cisaillement augmente (comportement pseudoplastique ou
rhéofluidifiant) et peut étre décrite par une loi puissance a I'approche de la zone caoutchoutique. Ce
comportement peut étre décrit par une loi de Carreau-Yasuda [Carreau (1972), Yasuda et al. (1981)] :

‘”*(a"ar)(:ﬂo‘[1+(/1’a"ar)”]m71 (11.26)

Ce modele comporte quatre parameétres: la viscosité au plateau newtonien 77, le temps

caractéristique 4, I'indice de pseudoplasticité m et un parameétre d’ajustement a.
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Figure 11.13: Courbe maitresse en viscosité complexe a partir des analyses en rhéométrie dynamique
(T,ss = 180°C) et courbe d’écoulement obtenue en rhéométrie capillaire (T = 180°C). La superposition des
données montre que le polypropyléne Moplen HP400R obéit a la regle de Cox-Merz. L’ensemble des données est
lissé par un modéle de Carreau-Yasuda.

Un lissage de I'ensemble des données de rhéométrie dynamique et capillaire avec une loi de
Carreau-Yasuda est réalisé par une méthode des moindres carrés. Le résultat est représenté sur la
Figure 11.13 et les valeurs des parameétres sont données dans le Tableau I.5. On remarque que le
comportement rhéologique du polypropylene Moplen HP400R est parfaitement décrit par cette loi.

Tableau 11.5 : Valeurs des paramétres de la loi de Carreau-Yasuda obtenues
pour le polypropyléne Moplen HP400R a 180°C.

1 (Pa.s) A(s) m a
1155 0,039 0,25 0,74

Le graphe de Cole-Cole, représenté a la Figure 11.14, permet également de déterminer un temps
caractéristique A a partir de la relation A = 1/ @pa OU @hoy €5t la fréquence correspondant au sommet
de I'arc de cercle. La viscosité au plateau newtonien 77, correspond a la valeur de 77" lorsque 77’ tend
vers 0. On obtient 4 = 0,019 s et 7, = 1132 Pa.s par la méthode de Cole-Cole. Ces valeurs sont en
accord avec celles déterminées par la méthode des moindres carrés avec la loi de Carreau-Yasuda
présentées dans le Tableau II.5.
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Figure I1.14 : Représentation de Cole-Cole pour le polypropyléne Moplen HP400R. T, = 180°C

» Caractérisation a I’état solide

Les distances interréticulaires de la phase cristalline de la matrice polypropyléne ont été
mesurées par diffraction de rayons X. Le diffractogramme présenté en Figure 11.15b révele des plans
cristallins majoritairement liés a la phase ¢, représentée a la Figure Il.15a. Le taux de cristallinité x.
a été calculé a partir du diffractogramme selon la méthode de Weidinger et Hermans (1961).
On obtient x. = 63 %, soit un taux de cristallinité relativement élevé, mais néanmoins réaliste pour un
polypropyléne isotactique [Duval (2004)].

8000 1 1 1 1 1 1 1
Yo Ve Y%e Ve g 3
e =]
= 6000 g 3 L
‘
> T Qo
ANY Joes e | g Ve [ L 3 s =
Yo | d | ve | 3 4000 g I
Yie 2 2 2 “ 4 > I L
; Oy | ¥z 2 T°
e | % ; Yo | e @
i 5]
o ?%C e | % A £ 2000
Y2 (‘&/ Y Ve ' Yo z
; 3
]
a3 he e Yia ~
sh 0 T \ T ; :

) 5 10 15 20 25 30 35 40
Angle 20(°)

(a) (b)

Figure 1115 : (a) Représentation de la structure monocyclique de la phase « du polypropyléne isotactique
[Natta et Corradini (1960)], (b) diffractogramme du polypropyléne Moplen HP400R

La courbe contrainte-déformation obtenue en traction uniaxiale est représentée sur la Figure
[I.16a. Pour des déformations inférieures a 2 %, on observe un comportement linéaire,
caractéristique d’une déformation élastique (associée au module de Young E par la relation o= E.¢g),
correspondant a la déformation des sphérolites. Au-dela d’une déformation de 2 %, on retrouve un
régime de déformation plastique ou la contrainte nominale augmente avec la déformation jusqu’a
atteindre une valeur maximum, appelée seuil d’écoulement, puis diminue avant de se stabiliser.
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Cette diminution de contrainte nominale est accompagnée d’un phénoméne de striction, c'est-a-dire
une localisation des déformations dans une zone de I'éprouvette, entrainant une diminution de la
section dans cette zone. La zone de striction présente un blanchiment, di a un phénomeéne de
diffusion de la lumiére provoquée par la microfissuration intersphérolitique [Duval (2004)]. Au dessus
d’environ 20 % en déformation, on remarque une croissance lente de la contrainte, correspondant
au durcissement des fibres formées dans la zone de striction par I'importante élongation. Aucune
rupture fragile n’est observée dans ces conditions et l'allongement a la rupture pour un
polypropyléne isotactique homopolymere est généralement compris entre 400 et 800 %, selon ses
valeurs de masses molaires et selon la vitesse d’étirement employée [Duval (2004)], mettant en
évidence la ductilité de ce matériau. Les essais de reproductibilité montrent que I'amorce de la
striction est systématiquement localisée dans une zone excentrée de I'éprouvette, comme on peut le
constater sur la Figure 11.16b. Ce phénomeéne est probablement relié au procédé de mise en forme
des éprouvettes assez particulier (machine d’injection Minilet présentée en I1.2.1). Néanmoins, le
comportement observé est identique aux nombreux exemples de la littérature et la localisation
excentrée de la striction ne semble pas fausser le comportement mécanique du polymere. On
obtient un module de Young de 1,064 + 0,040 GPa et un seuil d’écoulement de 30,7 + 1,0 MPa.
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Figure 11.16 : (a) Courbe contrainte-déformation du polypropylene Moplen HP400R en traction uniaxiale,
(b) localisation de la striction sur les éprouvettes injectées. T = 25°C
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11.3.2 Le compatibilisant : polypropyléne greffé anhydride maléique

Le compatibilisant utilisé est un polypropylene greffé anhydride maléique (PP-g-MA),
commercialisé par Eastman sous la référence G-3015, dont les principales caractéristiques physiques
sont regroupées dans le Tableau II.6. Ses températures de fusion et de cristallisation ainsi que de
transition vitreuse sont proches de celles du PP. Les fonctions anhydride maléique sont greffées le
long de la chaine polypropyléne et distribuées de maniére aléatoire (cf. Figure 11.17). Les valeurs des
masses molaires moyennes en nombre et en poids sont sensiblement inférieures a celles de la
matrice PP. De méme, le degré de polymérisation moyen en nombre du PP-g-MA est de 571, tandis
gu’il vaut 1392 dans le cas de la matrice PP. L'obtention de chaines courtes dans le cas du PP-g-MA
s’explique par leur procédé de synthese. En effet, les différents grades de PP-g-MA sont
généralement obtenus en extrusion réactive au cours de laquelle le greffage est réalisé par
I'utilisation de peroxydes qui entraine une dégradation des chaines PP par -scission [Sclavons et al.
(2000), Pruthtikul et Liewchirakorn (2010)].

Figure 11.17 : Structure moléculaire du PP-g-MA

Tableau 1.6 : Caractéristiques physiques du PP-g-MA G-3015
(*) Données fournisseur

Masse volumique* (25°C) 0,913 g/cm3
Taux de greffage en anhydride maléique* 3,1 % en masse
Température de fusion 7y 162 °C
Température de cristallisation 7. 115°C
Température de transition vitreuse 7, -10°C
Masse molaire moyenne en nombre* Vn 24 800 g/mol
Masse molaire moyenne en poids* E 47 000 g/mol
Indice de polydispersité* /, 1,9

> Caractérisation rhéologique

Le comportement rhéologique du PP-g-MA dans le domaine de viscoélasticité linéaire a 180°C est
illustré sur la Figure 11.18. Sa déformation critique ¥ est similaire a celle de la matrice PP. Une
diminution des modules dynamiques d’environ 19 % est observée aprés deux heures, signe d’une
dégradation thermique semblable a celle de la matrice PP. La dépendance des modules dynamiques
et de la viscosité complexe avec la fréquence, représentée sur la Figure 11.16.c, est atypique. En effet,
le comportement est dominé par la composante visqueuse (G” > G’) sur I'ensemble du domaine de
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fréquences étudié, tout en présentant une remontée des modules G’ et G” ainsi que de la viscosité
complexe aux basses fréquences, généralement signe d’une élasticité prononcée des matériaux de
type gel. Ce comportement a déja été observé avec d’autres grades de PP-g-MA [Lertwimolnun
(2006)], ainsi que dans le cas de copolymeres blocs PP-PE également dégradés par des peroxydes en
extrusion réactive [Berzin et al. (2001)]. Aucune interprétation permettant de justifier ces
observations n’a été indiquée dans la littérature a notre connaissance. Une éventuelle réticulation
des chaines de PP-g-MA pourrait justifier 'absence de zone terminale, sans toutefois expliquer la
supériorité de G” sur G’.

= 10— . ; . < 10— . . .
e |[@ : - L O e G
o o @" ® o G
s 5
((2 00000000000 :b 00000000 ° 2 DOOOOOOOOOOOOOODDOOOOOOODOOOOOOOOOOOOOOOOOOOOODO
o} . R
o 10'F { 310}
§ I - g
; oo.o.oooo.c:p...... §.,
© .. ©
2] (72}
5 | domainede 1, -39, 3
‘8 viscoélasticité linéaire ¢ 3
= 100 | Ll A = ’]00 L 1 L s 1 L L 1 N L 1
10° 10' 102 10° 0 1800 3600 5400 7200
Déformation y (%) Temps (s)
4 2
7 10* g 10
S [ _
) I ] <
P B v
. o
3 10°k o ° S
=] F " le) o 7 —
8 F v |77*| G o o8
S r v o ° ] 8
= i v o ° i 3
(O]
o 10% L v 0 © o’ =1
o E v o ° | Q
F ) ’
g C Yy o ° e ® G ®
g [ o ¥ ° =Y
-— + v ° [ ] %
® 1 o ° e %y i Yy
— — [ ] _
< 10 : o © : e ® Vvy vy R
ﬁ F e ® Vvy v o
= [
'o -
o 0 1
E 10 ..I1 L L ......lo L 1 ......I1 L L ......Iz 10
10 10 10 10

Fréquence angulaire o (rad/s)
Figure 11.18 : Comportement rhéologique du PP-g-MA a T = 180°C - (a) Balayage en déformation pour
w=1rad/s - (b) Balayage en temps pour y=10 % et @w= 1 rad/s - (c) Balayage en fréquence pour y=10 %
» Caractérisation a I’état solide

Le diffractogramme du PP-g-MA est présenté a la Figure 11.19. On remarque la présence des
mémes pics de diffraction de la phase ardu PP (cf. Figure 11.15.b), ce qui indique que le polypropyléne
utilisé par Eastman pour la synthése du PP-g-MA en extrusion réactive est probablement un grade
isotactique. Cependant, l'intensité des pics de diffraction differe de celle des pics obtenus pour le PP
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selon les plans cristallographiques, pouvant signifier une influence du greffage en anhydride
maléique sur la structure cristalline finale.
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Figure 11.19 : Diffractogramme du PP-g-MA G-3015

Un tracé contrainte-déformation représentatif du PP-g-MA en traction uniaxiale est représenté en
Figure 11.20. La zone de déformation élastique est suivie d’une rupture fragile, intervenant avant
I"'apparition d’un seuil d’écoulement et donc avant l'apparition d’une striction du polymére,
caractéristique des matériaux fragiles. On obtient un module de Young de 0,914 + 0,018 GPa,
légerement inférieur a celui du PP, et une déformation a la rupture de 4,2 + 0,7 %. Les propriétés
mécaniques du PP-g-MA sont donc inférieures a celles de la matrice PP, en particulier au niveau de la
ténacité puisque le PP-g-MA présente une déformation a la rupture quasiment cent fois inférieure a
celle du PP. Cette fragilité est probablement reliée a la faible longueur des chaines du PP-g-MA.

40 T 1T 17T 17T 17T 17T 17771 T T 17T 17 17 17 177 T T 17T 1T 1T 1T 17771

30 —

Rupture fragile ]

Contrainte (MPa)
N
o
I

-
o
I
|

Taux d'étirement = 0,51 cm/min

0 | I N N N | aasel I | S [N N I N N B | I | N N I [N I A |

0 5 10 15
Déformation (%)

Figure 11.20 : Courbe contrainte-déformation du PP-g-MA G-3015 en traction uniaxiale
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11.3.3 L’argile lamellaire organophile

Pour cette étude, nous utilisons une montmorillonite modifiée organiquement, commercialisée
par Laviosa Chimica Mineraria (Livorno, Italie) sous la référence Dellite® 67G. Cette montmorillonite
sodique est extraite d’une bentonite avant d’étre traitée organiquement par procédé d’échange
cationique. Le tensioactif utilisé pour la modification organique de I'argile est un ammonium
quaternaire diméthyle dialkyle, dont la majorité des chaines aliphatiques est constituée de 18
atomes de carbone. Les caractéristiques physico-chimiques données par Laviosa Chimica Mineraria
pour la Dellite® 67G sont regroupées dans le Tableau I1.7.

Tableau 1.7 : Caractéristiques physico-chimiques de I’argile lamellaire organophile Dellite® 67G

Taille des feuillets épaisseur = 1 nm ; taille latérale = 500 nm
Capacité d’échange cationique (CEC) 115 meqg/100g

Modifiant organique Ammonium quaternaire diméthyle dialkyle
Taux de modifiant organique 45 % en masse

Taux d’humidité 3 % en masse (valeur maximum)
Masse volumique 1,7 g/cm’

Masse volumique apparente 0,45 g/cm3

» Caractérisation structurale

L'analyse DRX permet d’identifier les différentes distances interréticulaires des argiles, en
particulier leur distance basale dy;. Les montmorillonites sodiques naturelles contiennent une
couche d’eau dans leur espace interfoliaire, donnant lieu a une distance basale de 1,25 nm [Grim
(1953)], supérieure a toutes les autres distances interréticulaires de ces argiles. Comme nous |'avons
vu a la section 1.1.3, le traitement organique de |’argile peut entrainer une expansion de la distance
interlamellaire par l'intercalation des tensioactifs. La Figure 1l.21a montre le diffractogramme de
I'argile Dellite® 67G pour un angle 26 compris entre 2 et 8°. On observe trois pics correspondant a
des distances de 3,37, 2,01 et 1,22 nm, 'intensité du premier pic étant nettement supérieure a celle
des deux autres. Le second pic semble étre convolué avec le premier, donnant lieu a un épaulement
plutét qu’a un pic bien distinct. La littérature mentionne la possibilité de diffractions de la distance
dyp; a des ordres supérieurs également appelés réflexions [Giannelis et al. (1998)]. Le pic associé a la
distance 3,37 nm correspond bien a une distance interlamellaire, en revanche les deux autres pics
peuvent correspondre a des réflexions ou a d’autres valeurs de distance interlamellaire dy,;. D’apres
la loi de Bragg, les second et troisieme pics ne correspondent pas a des réflexions du premier, et sont
donc reliés a des distances interlamellaires attribuées a différentes configurations des tensioactifs
dans 'espace interfoliaire. En se basant sur les travaux de Lagaly (1986), il est possible de conclure
que la majorité de l'argile est intercalée par les molécules tensioactives en configuration type
paraffine (dy; = 3,37 nm) tandis qu’une faible partie semble correspondre a une configuration
pseudotricouche des intercalants (dy; = 2,01 nm). La distance associée au troisieme pic
(dyo; = 1,22 nm) indique qu’une partie minoritaire de I'argile présente un espace interfoliaire occupé
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par une configuration monocouche des ammoniums quaternaires. Cette coexistence de différentes
structures des molécules tensioactives au sein d’une argile a été mise en évidence par Le Pluart et al.
(2002) et semble dépendre des parametres du procédé d’échange cationique. Les principaux pics
caractéristiques de la montmorillonite pour un angle 26 compris entre 10 et 60° sont représentés sur
la Figure I.21b. Des traces d’impuretés telles que le quartz et la calcite y sont également indiquées,
ces minéraux étant présents dans la bentonite d’ou est extraite la montmorillonite.
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Figure 11.21 : Diffractogrammes de I’argile Dellite® 67G - (a) distances interlamellaires,
(b) pics caractéristiques de la montmorillonite. Illustrations issues de [Lagaly (1981)]

> Caractéristiques thermiques

L'analyse thermogravimétrique de l'argile a été fournie par Laviosa Chimica Mineraria. Elle
permet de suivre I'évolution de la perte de masse en fonction de la température. Les résultats
obtenus sous ambiance d’azote sont présentés sur la Figure 11.22. Une légére perte de masse est
observée aux alentours de 60°C, correspondant a I'évaporation de I'eau adsorbée en surface des
feuillets. La plus importante perte de masse est attribuée a la dégradation des tensioactifs qui a lieu
entre 200 et 400°C. Le premier pic situé a T = 264°C correspondrait a la dégradation des molécules
tensioactives excédentaires, c'est-a-dire les molécules n’étant pas liées a la surface des particules
d’argile, tandis que le second pic, observé pour une température de 312°C, serait lié a la dégradation
des ammoniums quaternaires intercalés et liés a la surface de I'argile [Xie et al. (2001)]. Les pertes de
masse observées entre 500 et 800°C refletent des phénomenes complexes de déshydroxylation et de
déshydratation des argiles difficilement discernables. Il est important de considérer les phénomeénes
de dégradation des tensioactifs amorcés au-dela d’'une température de 200°C. En effet, lors de la
mise en ceuvre des nanocomposites par mélange a I'état fondu, la viscosité élevée de la matrice
entraine des phénomeénes d’auto-échauffement importants par dissipation visqueuse. La
température de fusion du polypropyléne étant de 165°C, on peut considérer que la matiére fondue
peut aisément atteindre et méme dépasser les 200°C au cours du procédé de mise en ceuvre.
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Figure 11.22 : Analyse thermogravimétrique de I’argile Dellite® 67G sous ambiance d’azote.

> Observations morphologiques

L'argile est fournie sous forme de poudre de couleur blanc cassé. L'observation de la
morphologie de l'argile pure a été réalisée en MEB-FEG avec un détecteur d’électrons secondaires.
L’argile a préalablement été métallisée par une couche d’Au/Pd d’environ 5 nm. Les clichés obtenus

pour des grossissements allant de x1000 a x30000 sont représentés sur la Figure 11.23.

(a) x1000 (b) x5000

(c) x15 000 (d) x30 000

Figure 11.23 : Clichés MEB-FEG de I’argile Dellite® 67G a différents grossissements
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L'argile se présente sous forme d’agglomérats dont la taille caractéristique est comprise entre 10
et 40 um (cf. Figure 11.23a). On peut distinguer la structure lamellaire de la montmorillonite en
surface des agglomérats pour les grossissements supérieurs (cf. Figure I1.23b, c et d). La haute
résolution du MET permet un bonne observation de I'empilement des feuillets et révele leur

flexibilité, comme en témoigne la Figure 11.24.

Figure 11.24 : Image MET de la Dellite® 67G. Grossissement x510 000

11.3.4 Les mélanges maitres

Comme nous l'avons vu au chapitre précédent, la réalisation de nanocomposites par voie
mélange maitre semble étre une technique prometteuse quant a I'obtention d’une bonne qualité de
dispersion des argiles. Trois mélanges maitres de formulations différentes ont été utilisés au cours de
cette étude. lls ont été réalisés par le Danish Technological Institute dans le cadre du projet
NanoTough. Leur mise en ceuvre a été effectuée par extrusion bivis corotative (Brabender PL2000)
pour des conditions opératoires fixes (température de régulation = 200°C, vitesse de rotation
des vis = 200 tr/min, débit d’alimentation = 5 kg/h). Ces mélanges maitres se distinguent
essentiellement par la quantité de compatibilisant employé. Le Tableau I1.8 regroupe les différentes
formulations de ces mélanges maitres. Leurs propriétés seront explicitées au chapitre suivant.

Tableau 1.8 : Formulations des mélanges maitres de I’étude

Référence PP PP-g-MA argile Rapport

(% en masse) (% en masse) (% en masse) PP-g-MA/argile
MM76-4-20 76,25 3,75 20 0,1875/1
MM40-40-20 40 40 20 2/1
MMO0-80-20 0 80 20 4/1
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Chapitre Il : Réalisation de nanocomposites en mélangeur interne

Nous nous intéressons ici a l'influence de la formulation des systémes ternaires PP/PP-g-
MA/argile sur leur structure ainsi que sur leurs propriétés rhéologiques et mécaniques. Les mélanges
de cette étude sont réalisés en mélangeur interne, permettant ainsi de travailler sur des quantités de
matiere inférieures a celles requises en extrusion bivis. Un intérét particulier est porté sur la quantité
de compatibilisant a ajouter afin de favoriser la dispersion de l'argile au sein de la matrice
polypropyléne. Il est effectivement préférable de limiter cette quantité étant donné le colt élevé du
PP-g-MA, ainsi qu’en raison de ses propriétés mécaniques inférieures a celle de la matrice PP. La
comparaison des méthodes de mélange a I’état fondu par voie directe et par voie mélange maitre est
abordée en terme de structure et de propriétés des nanocomposites obtenus. Nous examinons
également I'importance de la concentration en argile dans le cas de mélanges préparés avec et sans
compatibilisant. L’accent est aussi porté sur linterprétation des analyses rhéologiques en
conjonction avec les observations morphologiques réalisées a différentes échelles. L'importance des
conditions opératoires n’est pas explicitée dans ce chapitre. Les conditions opératoires ont été fixées
en se basant sur une étude détaillée portant sur la mise en ceuvre de nanocomposites a matrice
polypropylene en mélangeur interne réalisée par Lertwimolnun et Vergnes (2005). La vitesse de
rotation des rotors est fixée a 100 tr/min, le temps de mélange est de 10 min et la température de
régulation de la chambre est maintenue a 180°C. Préalablement a I'étude des systémes ternaires
PP/PP-g-MA/argile, des mélanges binaires PP/PP-g-MA, PP/argile et PP-g-MA/argile sont caractérisés
afin de clarifier 'analyse des systémes ternaires.

1.1 Etude des mélanges binaires
I11.1.1 Mélanges PP/PP-g-MA

Comme nous |'avons constaté au chapitre précédent, la matrice PP et le compatibilisant PP-g-MA
présentent des niveaux de viscosité sensiblement différents, liés aux longueurs de leurs chaines
macromoléculaires. L'ajout de PP-g-MA dans la matrice PP peut donc influer sur le comportement
rhéologique du mélange. On réalise une série de mélanges binaires PP/PP-g-MA dont les proportions
sont listées dans le Tableau Ill.1.

Tableau I11.1 : Liste des mélanges binaires PP/PP-g-MA préparés en mélangeur interne

Référence PP (% en masse) PP-g-MA (% en masse)
94,7/5,3 94,7 5,3
89,5/10,5 89,5 10,5
84,2/15,8 84,2 15,8
78,9/21,1 78,9 21,1
73,7/26,3 73,7 26,3
68,4/31,6 68,4 31,6
63,2/36,8 63,2 36,8
57,9/42,1 57,9 42,1
52,6/47,4 52,6 47,4
47,4/52,6 47,4 52,6
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Ces proportions PP/PP-g-MA couvrent celles des mélanges ternaires PP/PP-g-MA/argile qui seront
présentés en lll.3.1. Le couple exercé sur les rotors ainsi que la température de la matiere au cours
de I'opération de mélange sont présentés sur la Figure Ill.1. Le comportement est identique quel que
soit le mélange : la mise en rotation des rotors entraine une montée brusque du couple pendant les
premieres secondes, puis celui-ci chute rapidement lors de la premiére minute. Une diminution
progressive du couple est ensuite observée et la valeur semble stable au bout d’approximativement
quatre minutes. Une chute en température d’environ 5 °C est observée lors des 30 premiéres
secondes, suivie par une augmentation progressive qui semble se stabiliser au bout des 10 minutes
de l'opération de mélange. La premiére phase correspond a la fusion progressive des granulés de
polymeéres dont la fin du processus se traduit par la stabilisation de la valeur du couple [Shih et al.
(1991)]. 'homogénéisation du mélange par malaxage a I'état fondu a donc majoritairement lieu lors
de la seconde phase. On remarque que la température de la matiere fondue dépasse assez
rapidement la température de régulation qui est de 180°C. Ce phénomene est connu des polyméres
visqueux qui présentent cette capacité d’auto-échauffement liée a la dissipation visqueuse sous
cisaillement. En effet, lors de la mise en ceuvre des polymeres, la dissipation visqueuse obtenue par
cisaillement contribue largement a I'élévation en température permettant de maintenir la matiere a
I’état fondu, simultanément a la conduction thermique provenant des parois régulées en
température. Ce phénomene peut étre quantifié par le nombre de Brinkman (Br) qui permet
d’évaluer I'importance relative de la dissipation visqueuse et de la conduction dans un écoulement
[Agassant et al. (1996)] :

—2
Br = n-v

= .1
k(T,-T) (-1

T :température moyenne ; Tp température de régulation; V' : vitesse moyenne

7 : viscosité ; k : conductivité thermique

Dans notre cas,

T—TP est de I'ordre de 10°C, ce qui correspond a Br = 20, montrant ainsi un

phénomeéne de dissipation visqueuse plus important que la conduction thermique. On remarque que

I'ajout de PP-g-MA tend a diminuer la température matiere ainsi que les valeurs de couple. Cette
observation est parfaitement logique si I'on considére que I'augmentation de la concentration en PP-
g-MA tend a diminuer la viscosité du mélange.
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Figure IlI.1 : Progression du couple (a) et de la température matiére (b) pendant le I'opération de mélange du PP
et du PP-g-MA dans les proportions indiquées. Le comportement du PP pur est indiqué a titre comparatif
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Il est possible de calculer I'énergie mécanique spécifique (EMS) a partir de la courbe d’évolution du
couple dans le temps, de la masse m, de la vitesse de rotation N et du temps de mélange ¢,, :

t
N m
EMS = IC(t)dt (111.2)
m 0

Cette grandeur représente I'énergie mécanique fournie par le moteur, rapportée a I'unité de masse
de la matiere. L’évolution de la température matiére finale et de I'lEMS avec la concentration en PP-g-
MA est représentée a la Figure 1ll.2. La tendance observée précédemment se confirme sur toute la
gamme de concentration étudiée : I'ajout de PP-g-MA dans la matrice PP diminue la température
matiére ainsi que le travail mécanique exercé par les rotors.
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Figure I11.2 : Influence de la concentration en PP-g-MA sur la température matiére finale (a) et 'EMS (b)

Le comportement rhéologique des mélanges PP/PP-g-MA dans le domaine de viscoélasticité
linéaire est représenté sur la Figure I11.3. Il parait évident que I'augmentation de la concentration en
PP-g-MA entraine une diminution des modules G’ et G” ainsi que de la viscosité complexe. Cela
confirme que le compatibilisant agit comme un plastifiant sur la matrice, entrainant une diminution
de 'EMS et de la dissipation visqueuse lors de |'opération de mélange. Une légere remontée du
module élastique aux basses fréquences est observée pour les mélanges dont la concentration en
PP-g-MA est supérieure a environ 30 % en masse. Ce comportement peut étre mis en avant en
tracant un graphe de Cole-Cole modifié, qui consiste a tracer G” en fonction de G’ pour les différents
mélanges PP/PP-g-MA (cf. Figure I11.3d). Pour des concentrations en PP-g-MA inférieures a 30 % en
masse, on obtient des courbes maitresses placées dans le domaine gouverné par un comportement
visqueux (G” > G’). Au-dela de cette concentration, les mesures correspondant aux basses
fréquences ont tendance a se rapprocher du domaine gouverné par le comportement élastique
(G” > G”). Ce comportement a déja été mis en avant par Lertwimolnun (2006) dans le cas d’autres
mélanges PP/PP-g-MA. Ce critére peut étre utilisé pour mettre en avant I'immiscibilité de certains
mélanges de polymeéres [Han et Chuang (1985)]. Il est néanmoins important de rappeler que le
PP-g-MA pur présente un comportement rhéologique similaire, il est donc probable que cette
caractéristique des mélanges tres concentrés en PP-g-MA soit simplement due au comportement
rhéologique du PP-g-MA, plutdt qu’a une séparation de phase des mélanges PP/PP-g-MA.
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Figure I11.3 : (a) Module élastique, (b) module visqueux et (c) viscosité complexe en fonction de la fréquence - les
courbes continues représentent les lissages des données par la loi de Carreau-Yasuda -
(d) graphe de Cole-Cole modifié

Les données de viscosité complexe sont lissées en utilisant la loi de Carreau-Yasuda. La valeur de
I'indice de pseudoplasticité m est fixée a 0,25 (valeur obtenue dans le cas de la matrice pure). La
dépendance des autres parametres de la loi avec la concentration en PP-g-MA est représentée sur la
Figure Ill.4. La viscosité newtonienne, le temps caractéristique et le parametre de Yasuda ont tous les
trois tendance a diminuer lorsque la concentration en PP-g-MA augmente.
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Figure I1.4 : Evolution des paramétres de la loi de Carreau-Yasuda en fonction de la concentration en PP-g-MA
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Le module de Young apparent E des mélanges binaires PP/PP-g-MA a été déterminé en traction
uniaxiale a T = 25°C. Les valeurs de E obtenues pour les différentes concentrations en PP-g-MA sont
représentées a la Figure II1.5. On constate que I'ajout de PP-g-MA entraine une diminution du module
de Young des mélanges binaires, particulierement prononcée entre 0 et 20 % en masse de PP-g-MA,
du fait de la rigidité inférieure du PP-g-MA comparativement a celle du PP. La diminution maximale
est d’environ 15 % sur la gamme de concentration en PP-g-MA considérée. Une tendance similaire a
été observée par Kim et al. (2007a) dans le cas d’autres grades de PP et de PP-g-MA. Aucune rupture

fragile n’a été observée dans les conditions employées.
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Figure I11.5 : Evolution du module de Young apparent en fonction de la concentration en PP-g-MA pour les
mélanges binaires PP/PP-g-MA en traction uniaxiale. T = 25°C, taux d’étirement = 0,51 cm/min

111.1.2 Mélanges PP/argile et PP-g-MA/argile

L’affinité de I'argile organophile avec la matrice PP ainsi qu’avec le compatibilisant PP-g-MA est
testée en préparant des mélanges binaires PP/argile et PP-g-MA/argile dans des proportions 95/5 %
en masse. L’'argile et les granulés de polymeére sont pré-mélangés a I'état solide par simple agitation.
L'ensemble est ensuite introduit dans la chambre du mélangeur interne régulée en température
avant d’abaisser le piston et de démarrer la rotation des rotors. Lors de I'opération de mélange, on
constate a nouveau que la différence des niveaux de viscosité entre le PP et le PP-g-MA induit une
différence importante en température matiére et en EMS (cf. Tableau lI1.2).

Tableau Ill.2 : Température matiéere et EMS des mélanges binaires PP/argile et PP-g-MA/argile

Echantillon Température matiére (°C) EMS (kWh/t)
PP/argile (95/5) 192,7 216,6
PP-g-MA/argile (95/5) 185,0 19,9

> Observations morphologiques

Une premiere série d’observations est réalisée en MEB. La Figure 1Il.6 montre une image typique
de I’échantillon PP/argile sur laquelle on distingue nettement la matrice PP (fond gris) ainsi que les
amas d’argile (zones noires). Une analyse dispersive en énergie (EDS) permet de confirmer la
composition de ces zones distinctes (cf. Figure 111.6), la zone sombre étant essentiellement constituée
d’oxygene, de silicium, d’aluminium, de fer et de magnésium (éléments constitutifs de la
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montmorillonite) tandis que le fond gris est majoritairement constitué de carbone (chaine carbonée
du PP). De faibles quantités des éléments or et palladium, correspondant a la couche métallisée en
surface, sont également relevées.
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Figure I11.6 : Analyse EDS du mélange binaire PP/argile (95/5)

La comparaison des morphologies obtenues pour les mélanges binaires PP/argile et PP-g-MA/argile
est présentée a la Figure I.7. Dans les deux cas, on observe la présence d’agglomérats d’argile dont
la taille caractéristique va jusqu’a dépasser les 100 um. La taille des poudres d’argile d’origine ne
dépassant généralement pas les 40 um (cf. Figure 11.21), il semble qu’une partie de I'argile ait
tendance a s’agglomérer a un stade du procédé de mélange. De nombreux amas d’argile de tailles
inférieures peuvent également étre distingués. Les sections des agglomérats d’argile observées dans
la matrice PP ont une forme proche de I'ellipse, voire circulaire. Dans le cas du PP-g-MA, les formes
apparaissent nettement plus allongées. Cette différence peut provenir de la viscosité des deux
polymeéres : en effet, la dispersion des agglomérats de taille importante peut se produire par un
mécanisme de rupture, sensible aux niveaux de contraintes exercées par la matrice et donc
dépendant de la viscosité. Un glissement des tactoides les uns par rapport aux autres a I'intérieur des
agglomérats présents dans la matrice PP-g-MA pourrait également étre la cause de cette
morphologie allongée, en particulier dans le cas d’une intercalation par le PP-g-MA.
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Figure I1.7 : Observations MEB des mélanges PP/argile et PP-g-MA/argile de proportion 95/5 % en masse.
Grossissement x200
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L'analyse quantitative effectuée sur ces échantillons permet de tracer la distribution en taille des
amas d’argiles (cf. Figure 111.8). Cette taille est caractérisée en diamétre équivalent (diametre calculé
a partir de la valeur de I'aire d’'un amas d’argile). La résolution des images MEB permettant d’estimer
précisément les tailles jusqu’a une valeur de quelques um, les amas d’argile dont le diamétre
équivalent est inférieur a 10 um n’ont pas été considérés. On constate que la majeure partie de la
population des amas d’argile correspond aux plus faibles tailles quantifiées (entre 10 et 15 um en
diametre équivalent) dans les deux cas. Quelques amas de diametre équivalent compris entre 100 et

240 um sont également repérés.
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Figure 111.8 : Distribution en taille des amas d’argile pour les mélanges binaires PP/argile et PP-g-MA/argile
(a) de 10 a 110 um, (b) de 110 a 240 um

Il est possible de déterminer un rapport d’aires 4, a partir des valeurs d’aires occupées par les

agglomérats d’argile :
1
A =—> A (1.3)
AO

Ay est I'aire occupée par un agglomérat d’argile et 4, correspond a l'aire totale de la surface
analysée (17,2 mm?). Un indice de dispersion micrométrique /D peut é&tre calculé 3 partir du rapport
d’aires et de la concentration volumique v [Villmow et al. (2008), Kasaliwal et al. (2010)] :
[Dzl—iAr (11.4)
14

Il est néanmoins nécessaire de déterminer le facteur f, relié au volume effectif de la montmorillonite.
Cette valeur n’ayant pas été trouvée dans la littérature, nous nous contenterons de raisonner en
terme de rapport d’aires pour quantifier la dispersion micrométrique des argiles. La densité
surfacique d’agglomérats N, égale au nombre d’agglomérats rapporté sur l'aire de la surface
analysée, permet également d’apprécier I'état de dispersion micrométrique. Les valeurs de 4,, N, et
du diameétre médian d,,.; obtenues pour les deux mélanges binaires sont listées dans le Tableau IIl.3.

Tableau I1l.3 : Parametres de I’état de dispersion micrométrique des argiles
pour les mélanges binaires PP/argile et PP-g-MA argile

Echantillon A, (%) Ny (mm?)  dyeq (um)
PP/argile (95/5) 2,19 22,8 15,8
PP-g-MA/argile (95/5) 3,27 47,4 18,7
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Il semble que le mélange PP/argile dispose d’un meilleur état de dispersion micrométrique que le
mélange PP-g-MA/argile (cf. Tableau IIl.3), bien que cette différence soit modérée. Comme nous
I’avons vu précédemment, I’EMS obtenue pour le mélange PP-g-MA/argile est dix fois moindre que
dans le cas du mélange PP/argile, ce qui peut justifier cette différence en terme de dispersion
micrométrique. Des observations aux plus petites échelles ont été effectuées en MET et sont

présentées a la Figure II1.9.

(a) PP/argile - x11500

(c) PP/argile - x40000 (d) PP-g-MA/argile - x40000

PR,

3

(e) PP/argile - x300000 (f) PP-g-MA/argile - x300000

Figure 111.9 : Clichés MET des mélanges PP/argile et PP-g-MA/argile de proportion 95/5 % en masse
a différents grossissements.
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Le mélange PP/argile présente une morphologie immiscible, caractérisée par la présence d’agrégats
d’argile et I'absence de feuillets individuels (cf. Figure 1ll.9a et c). En revanche, le mélange PP-g-
MA/argile présente une morphologie mixte, constituée de tactoides et de nombreux feuillets
individualisés distribués dans la matrice (cf. Figure 111.9b et d). Il semble également que certains
tactoides soient intercalés par le PP-g-MA (cf. Figure 111.9d). Les Figures Ill.9e et f sont des
observations localisées sur des tactoides d’argile non dispersés pour chacun des mélanges PP/argile
et PP-g-MA/argile, respectivement, permettant une visualisation de la structure feuilletée de I'argile.
On remarque une certaine flexibilité des feuillets d’argile, déja évoquée dans I'étude bibliographique
du premier chapitre. Malgré une dispersion micrométrique moins prononcée, le mélange
PP-g-MA/argile présente indéniablement un meilleur état de dispersion a I'échelle nanométrique, en
particulier au niveau de I'exfoliation des feuillets d’argile. Ces observations confirment la faible
affinité du PP avec les argiles ainsi que I'efficacité du greffage de fonctions anhydride maléique pour
palier cette incompatibilité.

» Caractérisation de I’état d’intercalation

Ces observations morphologiques sont complétées par I'analyse en DRX afin d’évaluer le niveau
d’intercalation de ces mélanges binaires. Leur diffractogramme ainsi que celui de I'argile d’origine
sont présentés a la Figure 111.10.
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3,37 nm

1,22 nm

3,38 nm Deliite® 67G

2,10 nm

127 nm PP/argile
(95/5)

3,70 nm

Intensité (unité arbitraire)

PP-g-MA/argile
1,28 nm (95/5)

IIII|IIII|IIII|IIIIIIIIIlIIIIIIIIIlIIII

2 3 4 5 6 7 8 9 10
Angle 260 (degré)

Figure I11.10 : Diffractogrammes des mélanges binaires PP/argile, PP-g-MA/argile et de I'argile pure
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Aucun déplacement significatif du pic principal n’est observé dans le cas du mélange PP/argile
comparativement a 'argile d’origine, signe qu’aucune intercalation n’a eu lieu. Il semble également
gu’il n’y ait pas eu de dégradation des tensioactifs présents entre les feuillets car celle-ci est
généralement accompagnée d’une diminution de la distance basale (déplacement du pic de
diffraction vers des valeurs d’angle supérieures). Le mélange PP-g-MA/argile présente un pic de
diffraction décalé vers les angles de valeurs inférieures, signe d’une augmentation de la distance
basale qui passe de 3,37 a 3,70 nm. Cela montre la capacité des chaines de PP-g-MA a s’intercaler
entre les feuillets d’argile, comme le suggéraient les observations MET. La présence d’un pic de
diffraction distinct montre également que I'exfoliation est loin d’étre totale, tout comme I'ont
montré les observations MEB et MET.

111.2 Morphologie des mélanges maitres

La réalisation de nanocomposites par voie mélange maitre fait partie des techniques employées
afin de favoriser la dispersion de I'argile dans les matrices polyméres. Les trois mélanges maitres
utilisés pour cette étude sont ici présentés en terme d’état de dispersion des argiles.

111.2.1 Observations en microscopie électronique

Les clichés MEB représentant la structure des mélanges maitres sont présentés a la Figure II1.11.

(a) MM76-4-20 (b) MM40-40-20

(c) MMO0-80-20

Figure 111.11 : Observations MEB des mélanges maitres. Grossissement x200
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La présence de gros amas d’argile est le signe d’un phénomene d’agglomération durant la mise en
oeuvre des mélanges maitres en extrusion bivis. Le taux d’argile élevé (20 % en masse) favorise
probablement I'agglomération de I'argile. Les distributions en taille des agglomérats sont illustrées a
la Figure 111.12 et les parametres de I’état de dispersion sont regroupés dans le Tableau Ill.4.
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Figure 111.12 : Distribution de taille (en diametre équivalent) des agglomérats d’argile contenus a I'intérieur des
mélanges maitres déterminée a partir des observations en MEB. (a) de 10 a 110 um, (b) de 110 a 250 um

Tableau Ill.4 : Paramétres de I’état de dispersion micrométrique des argiles
pour les mélanges maitres

Mélange maitre A, (%) N, (mm?)  dyea (um)
MM76-4-20 3,81 19,2 23,2
MM40-40-20 4,76 29,1 25,6
MMO0-80-20 6,97 36,4 22,4

La gamme des tailles d’agglomérats est équivalente pour les trois mélanges maitres. On remarque
néanmoins que le rapport d’aires a tendance a augmenter avec la concentration en PP-g-MA des
mélanges maitres, ce qui est lié a I'augmentation du nombre d’agglomérats, quantifié par N,. La
diminution de la qualité de dispersion observée lors de la croissance du taux de PP-g-MA est
cohérente avec les résultats obtenus dans le cas des mélanges binaires PP/argile et PP-g-MA/argile
réalisés en mélangeur interne. Les différences sont cependant plus marquées dans le cas des
mélanges maitres, ce qui peut étre d{ a la quantité importante en argile.

Les observations MET a faibles grossissements des mélanges maitres sont présentées a la Figure
[11.13. On distingue des agrégats d’argile pour les trois mélanges maitres, bien qu’ils soient
particulierement nombreux dans le cas du mélange maitre ayant la plus faible concentration en PP-g-
MA (MM76-4-20). Les tactoides sont répartis de facon dense a l'intérieur des mélanges maitres,
donnant lieu a de faibles distances interparticulaires. Plus la concentration en compatibilisant est
élevée, plus les empilements de feuillets d’argile sont fins, mettant une fois de plus en évidence la
capacité du PP-g-MA a exfolier I'argile. Les observations a forts grossissements, représentées sur la
Figure 111.14, permettent de mieux apprécier ces différences.
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(a) MM76-4-20, x2650 (b) MM76-4-20, x11 500

(e) MMO0-80-20, x2650 (f) MMO0-80-20, x11 500

Figure 111.13 : Clichés MET a faibles grossissements des mélanges maitres
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(b) MM76-4-20, x230 000

(d) MM40-40-20, x230 000

(e) MMO-80-20, x40 000 (f) MMO0-80-20, x230 000

Figure 11.14 : Clichés MET a forts grossissements des mélanges maitres
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111.2.2 Caractérisation de I’état d’intercalation

Nous venons de voir que I"'augmentation de la concentration en PP-g-MA favorise I’exfoliation de
I'argile au sein des mélanges maitres. Les diffractogrammes représentés a la Figure I11.15 permettent
de déterminer leur état d’intercalation. Le mélange maitre MM76-4-20 voit sa distance basale
diminuée de 0,13 nm comparativement a I'argile d’origine, ce qui laisse penser qu’une dégradation
des tensioactifs présents dans I'espace interfoliaire de l'argile s’est produite, conduisant a une
modification de I'agencement des alkylammoniums, accompagnée d’une diminution de la distance
basale. Les mélanges maitres ayant été préparés en extrusion bivis a une température de régulation
de 200°C et a une vitesse de rotation des vis de 200 tr/min, il est fort probable que la température
matiere ait dépassé les 200°C et ainsi entrainé une dégradation partielle des tensioactifs. Cette
diminution de la distance basale est également le signe que la faible quantité de PP-g-MA présente
dans le mélange maitre MM76-4-20 n’a pas permis l'intercalation d’une importante proportion
d’argile. Les mélanges maitres MM40-40-20 et MMO0-80-20 montrent quant a eux une distance
basale augmentée de 0,07 et 0,41 nm, respectivement. L’'augmentation de la concentration en PP-g-
MA dans les mélanges maitres permet donc d’obtenir I'intercalation de I'argile, bien que la distance
basale obtenue pour le mélange maitre MM40-40-20 montre un phénomene d’intercalation modéré.
La fraction non négligeable d’argile non dispersée (et a priori non intercalée) observée en MEB pour
les trois mélanges maitres peut contribuer a diminuer la distance basale moyenne observée lors de
I"analyse DRX.
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Figure 111.15 : Diffractogrammes des mélanges maitres et de I'argile pure
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111.2.3 Comportement rhéologique

Des mesures de viscoélasticité linaire sont réalisées sur les mélanges maitres afin d’observer
I'impact de leur état de dispersion sur leur comportement rhéologique. Le domaine de viscoélasticité
linéaire est déterminé par un balayage en déformation, représenté a la Figure Ill.16a. On obtient une
déformation critique % d’environ 0,3 % pour les trois mélanges maitres, soit un domaine linéaire
nettement plus restreint que dans le cas des PP et PP-g-MA purs (% = 30 %). Ce phénoméne, connu
sous le nom d’effet Payne, est caractéristique des polymeres chargés et est lié a la rupture du réseau
de percolation formé par les charges [Cassagnau (2008)]. Les balayages en temps et en fréquence
sont réalisés pour une déformation constante de 0,1 % afin de rester dans le domaine linéaire.
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Figure 11116 : Evolution du module élastique des mélanges maitres lors d’un balayage en déformation (a) et d’un
balayage en temps pour une déformation y=0,1 % (b). Les mesures sont effectuées a une température de 180°C

avec w=1rad/s. Les résultats obtenus avec le PP pur sont indiqués a titre comparatif.

L’évolution du module élastique des mélanges maitres au cours du temps, représentée sur la Figure
[ll.16b, montre une augmentation contrairement au cas de la matrice PP. L'augmentation en G’
observée aprés deux heures pour les mélanges maitres MM76-4-20, MM40-40-20 et MMO0-80-20 est
de 42 %, 112 % et 181 %, respectivement. Une évolution rhéologique similaire a déja été observée
dans le cas de nanocomposites chargés a plus faibles taux d’argile [Solomon et al. (2001),
Ren et al. (2003), Lertwimolnun et Vergnes (2005)], bien que rarement abordée dans la littérature.
Cette propriété particuliére est, comme nous le verrons plus en détail au chapitre V, reliée a une
évolution structurale du réseau d’argile, bien que ce phénoméne ne soit pas encore totalement
compris. L'augmentation de G’ est particulierement marquée pendant les 1800 premiéres secondes.
Par conséquent, les échantillons des mélanges maitres sont laissés pendant 1800 secondes a
I'intérieur du rhéometre en température avant de démarrer les essais de balayage en fréquence, afin
de "stabiliser" le comportement rhéologique, comme I'ont proposé Solomon et al. (2001) ainsi que
Lertwimolnun et Vergnes (2005) dans le cas de nanocomposites PP/PP-g-MA/argile. La dépendance
en fréquence des modules G’ et G” est représentée a la Figure 111.17.
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Figure 111.17 : Evolution des modules élastique (a) et visqueux (b) des mélanges maitres lors d’un balayage en
fréquence pour une déformation y= 0,1 %. Les mesures sont effectuées a une température de 180°C aprés avoir
laissé I’échantillon en température pendant 1800 s. Les résultats obtenus avec le PP pur sont indiqués a titre
comparatif.

Le comportement rhéologique des mélanges maitres est de toute évidence trés différent de celui de
la matrice PP. On observe une dominance de I'élasticité (G’ > G”) sur I'ensemble de la gamme de
fréquence étudiée, ainsi qu’un plateau en G’ et G” aux basses fréquences. Ce comportement pseudo-
solide se traduit par une augmentation prononcée de la viscosité complexe aux basses fréquences
(entre 3 et 4 décades a 10 rad/s), comme le montre la Figure 111.18.
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Figure 11118 : Evolution de la viscosité complexe des mélanges maitres lors d’un balayage en fréquence pour une
déformation y=0,1 %. Les mesures sont effectuées a une température de 180°C aprés avoir laissé I'échantillon
en température pendant 1800 s. Les résultats obtenus avec le PP pur sont indiqués a titre comparatif. Les
symboles correspondent aux mesures expérimentales. Les courbes continues représentent le lissage des
données par une loi de Carreau-Yasuda a seuil (Equ. I.5), extrapolée sur la gamme de fréquence représentée.

Ces données sont lissées en utilisant le modeéle de Carreau-Yasuda a seuil (eq. I.5). Les résultats
obtenus sont représentés par les courbes continues sur la Figure 1l11.18 et I'on remarque que ce
modele est particulierement adapté pour décrire le comportement rhéologique des mélanges
maitres. Les parametres du modele sont regroupés dans le Tableau Ill.5. L'indice de pseudoplasticité
m est fixé a 0,25, valeur obtenue dans le cas de la matrice PP. Ce choix peut paraitre discutable,
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notamment dans le cas du mélange maitre MMO0-80-20 qui ne contient pas de PP. Cependant, la
valeur de I'exposant de la viscosité complexe obtenue a hautes fréquences (égal a m-1 par définition)
pour les mélanges maitres est quasiment identique a celle du PP. Les valeurs de la contrainte seuil oy
ne peuvent pas étre directement reliées au niveau d’exfoliation dans ce cas, étant donnée la forte
concentration en argile. En effet, les observations MET (cf. Figures 111.13 et 14) montrent clairement
que le niveau d’exfoliation croit avec la concentration en PP-g-MA des mélanges maitres. Les
interactions particule-particule sont élevées dans tous les cas, étant données les faibles distances
interparticulaires engendrées par la concentration élevée en argile. Le MM76-4-20 possede un
niveau d’exfoliation quasi-nul mais sa contrainte seuil est relativement élevée (25350 Pa).
Le MMO0-80-20 dispose du niveau d’exfoliation le plus élevé, ainsi que de la contrainte seuil la plus
basse des trois mélanges maitres (11340 Pa). Quant au MM40-40-20, son niveau d’exfoliation est
moins prononcé que pour le MMO0-80-20 mais sa contrainte seuil est la plus élevée (43108 Pa). Les
analyses MEB permettent de mieux comprendre ces résultats. Le MM76-4-20 possede le meilleur
état de dispersion micrométrique, ce qui engendre un nombre important de tactoides, favorisant
ainsi les interactions particule-particule. En revanche, le MMO0-80-20 possede une partie importante
d’argile non dispersée (sous forme d’agglomérats). Il semble donc que la réponse rhéologique
dépende de I'état de dispersion micrométrique (dépendant de la viscosité de la matrice) ainsi que du
niveau d’exfoliation (dépendant de I'affinité polymere-argile). Comme nous avons pu le constater,
I"augmentation de la concentration en PP-g-MA a tendance a diminuer la viscosité de la matrice et
donc a diminuer le niveau de dispersion micrométrique, tandis qu’il tend a augmenter I'affinité de la
matrice avec l'argile et donc a favoriser I'exfoliation des feuillets. Il est donc difficile de découpler
I'influence de ces deux aspects sur les valeurs de contrainte seuil obtenues. On peut cependant
retenir que, dans le cas du MMO0-80-20, une contrainte seuil élevée est obtenue grace a son
important niveau d’exfoliation. D’autre part, sa viscosité est nettement plus élevée que dans le cas
du PP-g-MA pur, mettant en avant un effet de renforcement important dans le cas d’un tel niveau
d’exfoliation.

Tableau I1l.5 : Parametres du modéle de Carreau-Yasuda a seuil pour les mélanges maitres.
L’indice de pseudoplasticité m est fixé a 0,25

Mélange maitre oy (Pa) 1, (Pa.s) A(s) a

MM76-4-20 25350 91227 1,463 0,29
MM40-40-20 43108 35753 0,640 0,38
MMO0-80-20 11341 12000 0,231 0,28

1.3 Influence de la concentration en compatibilisant

Nous avons vu que l'utilisation du PP-g-MA en tant qu’agent compatibilisant pour des systémes
PP/argile est justifiée étant donnée son affinité avec I'argile organophile ainsi que sa miscibilité avec
la matrice PP. Toutefois se pose la question de la quantité optimale a employer afin d’obtenir un
matériau nanostructuré aux propriétés supérieures a celle de la matrice PP. Le colt relativement
élevé du PP-g-MA ainsi que sa faible ténacité en font d’emblée un constituant a utiliser dans des
proportions modérées dans I'optique d’une production industrielle. Dans cette partie, nous nous
intéressons a l'influence de la concentration en PP-g-MA sur la structure et les propriétés des
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systémes ternaires PP/PP-g-MA/argile dont le taux d’argile est fixé a 5 % en masse. L'influence des

méthodes de mise en ceuvre par voie directe et par voie mélange maitre est également exploitée.
111.3.1 Mélange par voie directe

Des mélanges dont la concentration en PP-g-MA varie de 0 a 50 % en masse par incrément de 5 %
ont été réalisés par voie directe. Les granulés de polymere et I'argile ont été prémélangés a I'état
solide par agitation mécanique avant d’étre introduits simultanément dans la chambre du mélangeur
interne. La composition des mélanges ternaires est indiquée dans le Tableau l11.6.

Tableau 111.6 : Composition des mélanges PP/PP-g-MA/argile par voie directe en mélangeur interne

Référence PP PP-g-MA Argile
(% en masse) (% en masse) (% en masse)
95/0/5 95 0 5
90/5/5 90 5 5
85/10/5 85 10 5
80/15/5 80 15 5
75/20/5 75 20 5
70/25/5 70 25 5
65/30/5 65 30 5
60/35/5 60 35 5
55/40/5 55 40 5
50/45/5 50 45 5
45/50/5 45 50 5
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Figure 111.19 : Evolution de la température matiére (a) et de 'EMS (b) pour les mélanges ternaires
PP/PP-g-MA/argile et les mélanges binaires PP/PP-g-MA équivalents

La température matiére et I'énergie mécanique spécifique obtenues lors du procédé de mélange
sont tracées en fonction de la concentration en PP-g-MA sur la Figure 111.19. Les résultats obtenus
pour les mélanges binaires équivalents y sont rappelés. La diminution de la température matiere et
de I'EMS avec la concentration en PP-g-MA est similaire dans les deux cas. Cependant, I'ajout d’argile
entraine une dissipation visqueuse plus importante, environ 4°C de plus pour les mélanges ternaires
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PP/PP-g-MA/argile comparativement aux mélanges binaires PP/PP-g-MA équivalents. Cette
augmentation en température entraine une légére diminution de I'EMS des mélanges ternaires par
rapport aux mélanges binaires, bien que cette différence soit faible (cf. Figure 111.19b).

> Observations morphologiques

La Figure I11.20 représente les observations MEB réalisées pour différentes concentrations en
PP-g-MA. L'état de dispersion micrométrique parait similaire quelle que soit la concentration en
compatibilisant, caractérisé par la présence d’agglomérats dont la majorité est située entre 10 et
20 um en diamétre équivalent. Les plus gros agglomérats observés ont un diamétre équivalent
compris entre 150 et 330 um, selon la concentration en PP-g-MA. Les analyses quantitatives sont
résumées sur la Figure 111.21. Le rapport d’aires A, varie peu lorsque la concentration en PP-g-MA est
comprise entre 0 et 30 % en masse. Au-dela, il semble que le rapport d’aires soit plus grand,
traduisant ainsi une dispersion micrométrique moins bonne lorsque la concentration en PP-g-MA
devient élevée. Par ailleurs, cette observation est consistante avec les analyses réalisées sur les
mélanges maitres dont la concentration en PP-g-MA varie de fagon significative (cf. 111.2.1).

(a) 90/5/5 ‘ (8/0/5

(c) 65/305 (d) 5/40/

Figure 111.20 : Observations MEB des mélanges ternaires PP/PP-g-MA/argile par voie directe.
Grossissement x200
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Figure 111.21 : Evolution de A, (a), N, (a) et dmeq (b) en fonction de la concentration en PP-g-MA pour les mélanges
ternaires PP/PP-g-MA/argile par voie directe

Les observations MET, présentées a la Figure Il1l.22, montrent clairement que I'ajout de PP-g-MA
facilite I'exfoliation de I'argile et donne lieu a la coexistence de feuillets individuels et de tactoides.
L'absence de PP-g-MA ne permet pas d’exfolier I'argile pendant le procédé de mélange et conduit a

une morphologie microcomposite.

(a) 95/0/5 (b) 90/5/5

(c) 85/10/5 " | (d) 60/35/5

Figure 111.22 : Clichés MET des mélanges ternaires PP/PP-g-MA/argile obtenus par voie directe.
Grossissement x25 000
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» Etat d’intercalation

Les analyses DRX ont précédemment permis de mettre en évidence que l'intercalation de I'argile
organophile est réalisée par les chaines de PP-g-MA. La Figure II.23 illustre les diffractogrammes des
mélanges ternaires PP/PP-g-MA/argile obtenus par voie directe.

1,22 nm
Deliite® 67G

1,27 nm
95/0/5
90/5/5

3,62 nm 85/10/5

Intensité (unité arbitraire)

1,92 nm

1,33 nm 80/15/5
3,63 nm

/h‘\,. 1,95 nm
1,35 nm 75/20/5

2 3 4 5 6 7 8 9 10

Angle 26 (degré)

Figure I11.23 : Diffractogrammes des mélanges ternaires PP/PP-g-MA/argile par voie directe

On observe une croissance de la distance basale dyy; avec la concentration en PP-g-MA, suivie d’une
stabilisation a partir d’'une concentration en compatibilisant de 25 % en masse, comme le montre la
Figure Ill.24. Cela confirme que lintercalation est favorisée par I'ajout de PP-g-MA. Il semble
cependant que l'augmentation de la distance interlamellaire n’ait plus lieu au-dela des 25 % en
masse de PP-g-MA dans les conditions testées.

3,80 T T T T T

(nm)

3,70

001

3,60

Distance basale d
w
|
(o]

LN

3’30 | I | I | I | I | 1 |
0 10 20 30 40 50

Concentration en PP-g-MA (% en masse)

Figure 111.24 : Evolution de la distance basale avec la concentration en PP-g-MA
pour les mélanges ternaires PP/PP-g-MA/argile par voie directe
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> Caractérisation rhéologique

Nous nous intéressons ici au comportement rhéologique des mélanges ternaires PP/PP-g-
MA/argile obtenus par voie directe. Les balayages en déformation sont représentés a la Figure 111.25.
On remarqgue une restriction du domaine linéaire des mélanges ternaires, comme cela était le cas de
facon plus marquée pour les mélanges maitres. Les modules élastiques augmentent avec la
concentration en PP-g-MA lorsque celle-ci est comprise entre 0 et 10 % en masse. Nous avons vu lors
de I'analyse rhéologique des mélanges binaires PP/PP-g-MA que "augmentation de la concentration
en PP-g-MA diminue la viscosité et les modules. Cette augmentation du module élastique est donc
due a un effet de renforcement de I'argile. L'ajout de PP-g-MA a une concentration comprise entre 0
et 10 % en masse entrainerait ainsi une amélioration de I'état de dispersion. Au-dela d’une
concentration en compatibilisant de 10 % en masse, les modules diminuent lorsque la concentration
augmente. L'effet fluidifiant du PP-g-MA est donc plus important que celui du renforcement par
I'argile dans cette gamme de concentration. Les balayages en temps et en fréquence sont réalisés
pour des déformations constantes, comprises entre 1 et 5 % selon la concentration en PP-g-MA, afin
de rester dans le domaine de viscoélasticité linéaire. L’évolution temporelle du module élastique des
mélanges ternaires est représentée a la Figure Il11.26. On remarque que, contrairement a la matrice
PP ou au mélange non-compatibilisé 95/0/5, les mélanges compatibilisés présentent une
augmentation de leur module élastique au cours du temps, de fagon similaire aux mélanges maitres
(cf. Figure Ill.16b). On remarque que I'augmentation dépend de la concentration en PP-g-MA, ce qui
peut signifier que I'évolution observée au cours du temps dépend de |'état de dispersion de I'argile.
Les échantillons sont par conséquent laissés au repos pendant 1800 secondes apres leur mise en
place dans le rhéomeétre régulé a 180°C afin de "stabiliser" leur comportement rhéologique avant de
démarrer les balayages en fréquence.
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Figure 111.25 : Module élastique des mélanges ternaires PP/PP-g-MA/argile par voie directe en fonction de la
déformation. Les mesures sont effectuées a une température de 180°C avec w= 1 rad/s. Les résultats obtenus
avec le PP pur sont indiqués a titre comparatif.
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Figure 111.26 : Module élastique des mélanges ternaires PP/PP-g-MA/argile par voie directe en fonction du
temps. Les mesures sont effectuées a une température de 180°C avec @w= 1 rad/s. Les résultats obtenus avec le

PP pur sont indiqués a titre comparatif.

La dépendance en fréquence des modules G’ et G” est respectivement représentée aux Figures I11.27
et 28. Le mélange non compatibilisé 95/0/5 a un comportement similaire a celui de la matrice PP,
I'ajout d’argile a 5 % en masse entrainant cependant une augmentation des modules dynamiques sur
I’ensemble de la gamme de fréquence testée. L’ajout de compatibilisant engendre un comportement
rhéologique se démarquant de la matrice aux basses fréquences, avec I'apparition d’un plateau en
G’. ll semble que G” tende également vers un plateau, de fagon moins prononcée que G’. L’absence
d’exfoliation au sein du mélange non compatibilisé 95/0/5 observée en MET (cf. Figure I11.9)
correspond a un comportement rhéologique présentant une zone terminale aux basses fréquences,
tout comme la matrice PP. Le comportement pseudo-solide des mélanges compatibilisés est relié au
réseau de percolation tridimensionnel formé par les feuillets d’argile exfoliés, le niveau d’exfoliation
dépendant ici de la concentration en PP-g-MA. La valeur du module élastique au plateau G’, croit
lorsque la concentration en PP-g-MA augmente entre 0 et 15 % en masse, puis diminue lorsque la
concentration dépasse les 15 % en masse. On remarque également une diminution des modules G’
et G” aux hautes fréquences (entre 10 et 100 rad/s), particulierement prononcée au dessus d’une
concentration en PP-g-MA de 30 % en masse, traduisant I'effet fluidifiant du PP-g-MA. En effet, les
hautes fréquences reflétent le comportement rhéologique proche du plateau caoutchoutique du PP,
ou la réponse dans le domaine de viscoélasticité linéaire correspond a la relaxation des segments de
chafnes polymeres, tandis qu’aux basses fréquences, le comportement rhéologique reflete I'élasticité
du réseau des nanocharges d’argile. Ces effets sont également observés sur la viscosité complexe,
présentée sur la Figure I11.29. Les mélanges compatibilisés ne montrent pas de plateau newtonien
aux basses fréquences, mais une augmentation de la viscosité lorsque la fréquence décroit. Les
données de viscosité ont été lissées par une loi de Carreau-Yasuda a seuil, en fixant l'indice de
pseudoplasticité a 0,25. Les résultats obtenus montrent que cette loi décrit bien le comportement
rhéologique observé (cf. Figure 111.29). La variation de ces parametres en fonction de la concentration
en PP-g-MA est représentée sur la Figure 111.30.
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Figure 111.27 : Dépendance en fréquence du module élastique des mélanges ternaires PP/PP-g-MA/argile.

Fréquence angulaire o (rad/s)

Fréquence angulaire o (rad/s)

T =180°C. Les résultats obtenus avec le PP pur sont indiqués a titre comparatif.
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Figure 111.28 : Dépendance en fréquence du module visqueux des mélanges ternaires PP/PP-g-MA/argile.
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T =180°C. Les résultats obtenus avec le PP pur sont indiqués a titre comparatif.
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Dépendance en fréquence de la viscosité complexe des mélanges ternaires PP/PP-g-MA/argile.

T = 180°C. Les résultats obtenus avec le PP pur sont indiqués a titre comparatif. Les courbes continues
représentent le lissage des données par une loi de Carreau-Yasuda a seuil (Equ. 1.5) extrapolée sur la ggmme de
fréquence représentée.

85



Chapitre Ill : Réalisation de nanocomposites en mélangeur interne

La contrainte seuil augmente de fagon significative entre 0 et 10 % en masse de PP-g-MA, avant de
redescendre progressivement a partir d’'une concentration en PP-g-MA de 15 % en masse. Cela
montre que l'ajout de compatibilisant permet de promouvoir I'exfoliation jusqu’a une certaine
concentration, au-dela de laquelle le niveau d’exfoliation diminue. Cette diminution ne signifie pas
pour autant que le PP-g-MA perd sa capacité a exfolier I'argile lorsqu’il est présent en quantité
importante, comme le montre la Figure IlIl.22, mais est plutot liée a la faible dispersion
micrométrique obtenue lorsque |‘augmentation de la concentration en PP-g-MA induit une
diminution significative de la viscosité de la matrice, entrainant ainsi une réduction des efforts
mécaniques appliqués a la matiere lors de I'opération de mélange. Une partie importante de 'argile
se retrouve alors sous forme agglomérée plutot qu’exfoliée.

La viscosité newtonienne et le temps caractéristique des mélanges ternaires varient en fonction de la
concentration en PP-g-MA de facon similaire a la contrainte seuil. Le niveau d’exfoliation obtenu
pour cette série de mélanges ternaires PP/PP-g-MA/argile semble donc dépendre d’'une combinaison
de I'affinité matrice/argile avec I'état de dispersion global de I’argile, donnant lieu a I'obtention
d’interactions maximales entre les charges d’argile pour un rapport PP-g-MA/argile compris entre
2/1 et 3/1 dans les conditions testées.
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Figure 111.30 : Variation des paramétres de la loi de Carreau-Yasuda a seuil en fonction de la concentration en
PP-g-MA pour les mélanges ternaires PP/PP-g-MA/argile. Le taux d’argile est fixé a 5 % en masse
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> Propriétés mécaniques

Les mélanges ternaires PP/PP-g-MA/argile obtenus par voie directe ont été testés en traction
uniaxiale afin d’observer l'influence du taux de PP-g-MA sur les propriétés mécaniques. L’évolution
du module de Young en fonction de la concentration en compatibilisant est représentée a la Figure
[1l.31a. On constate une augmentation entre 0 et 10 % en masse de PP-g-MA, suivie d’une diminution
entre 10 et 20 %. L’accroissement de la quantité de compatibilisant entre 20 et 40 % donne lieu a un
module de Young variant peu et correspondant a la valeur obtenue pour 5 %. Au-dela d’une
concentration de 40 % en masse, on observe une diminution du module de Young, correspondant
aux valeurs les plus faibles obtenues. La Figure 111.31b représente I'allongement a la rupture obtenu
en fonction de la concentration en PP-g-MA. Les mélanges ternaires dont la concentration en PP-g-
MA est inférieure a 15 % ne présentent pas de rupture fragile sur la gamme d’allongement testée (de
0 a 50 %). Au-dela de 15 % de PP-g-MA en masse, on constate I'apparition d’une rupture fragile,
intervenant pour un allongement de plus en plus faible lorsque la concentration en PP-g-MA est
augmentée, traduisant un abaissement de la ténacité pour cette gamme de teneur en PP-g-MA. Ce
résultat est essentiellement lié a la fragilité du PP-g-MA plutét qu’a I'état de dispersion des argiles, le
PP-g-MA étant un matériau de faible ténacité (cf. Figure 11.18).
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Figure 111.31 : Evolution du module de Young (a) et de I’allongement & la rupture (b) en fonction de la
concentration en PP-g-MA pour les mélanges ternaires PP/PP-g-MA/argile en traction uniaxiale.
T =25°C, taux d’étirement = 0,51 cm/min

La relation entre la rigidité des matériaux obtenus et leur niveau d’exfoliation est illustrée par la
Figure 111.32. On constate une tendance a I'augmentation du module de Young au dessus d’une
contrainte seuil de 60 Pa, correspondant aux concentrations en PP-g-MA de 10 et 15 % en masse,
bien que cette amélioration soit modérée. Il est néanmoins important de préciser que les niveaux
d’exfoliation obtenus sont faibles, ce qui peut expliquer la faible amélioration des propriétés
mécaniques. Nous allons maintenant voir si le recours a un procédé d’élaboration par voie mélange
maitre permet d’obtenir un meilleur état de dispersion, ainsi qu’une amélioration des propriétés
mécaniques prononcée.
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Figure 111.32 : Evolution du module de Young en fonction de la contrainte seuil
pour les mélanges ternaires PP/PP-g-MA/argile obtenus par voie directe

111.3.2 Mélange par voie mélange maitre

Trois mélanges ternaires PP/PP-g-MA/argile sont réalisés par dilution de mélanges maitres en
mélangeur interne, pour des conditions opératoires identiques a celles utilisées pour les mélanges
binaires PP/PP-g-MA et les mélanges ternaires PP/PP-g-MA/argile obtenus par voie directe. Les
granulés de PP et de mélange maitre sont prémélangés a I'état solide, avant d’étre introduits
simultanément dans la chambre du mélangeur interne. La composition des mélanges ternaires
obtenus est indiquée dans le Tableau Il1.7.

Tableau Ill.7 : Composition des mélanges ternaires PP/PP-g-MA/argile réalisés par voie mélange maitre

Référence Mélangs maitre PP PP-g-MA argile
utilisé (% en masse) (% enmasse) (% en masse)
94/1/5 MM76-4-20 94 1 5
85/10/5 MM40-40-20 85 10 5
75/20/5 MMO0-80-20 75 20 5

La Figure lll.33a montre que la température matiere obtenue décroit linéairement avec la
concentration en PP-g-MA, comme nous |'avions remarqué lors de I'élaboration des mélanges
ternaires par voie directe. Cependant, les valeurs de température matiere sont inférieures d’environ
4°C sur la gamme de concentration en PP-g-MA testée, comparativement au cas des mélanges
ternaires par voie directe. Les raisons de cet écart en température ne sont pas évidentes et sont
probablement reliées a I'état physique des constituants introduits dans le mélangeur : deux types de
granulés et une poudre dans le cas de la voie directe, deux types de granulés dont un contenant le
PP-g-MA et I'argile dans le cas de la voie mélange maitre. Cette différence de température n’induit
toutefois pas d’écart entre les valeurs d’EMS obtenues par les deux méthodes (cf. Figure 111.33b).
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Figure 111.33 : Dépendance de la température matiere (a) et de ’'EMS (b) avec la concentration en PP-g-MA pour
les mélanges ternaires PP/PP-g-MA/argile obtenus par voie directe et par voie mélange maitre

> Observations morphologiques

Les observations MEB caractéristiques des trois mélanges ternaires obtenus par voie mélange
maitre sont représentées sur la Figure I11.34. On remarque une fois de plus la présence d’agglomérats
d’argile. Leurs tailles sont cependant inférieures a celles observées dans le cas des mélanges maitres
avant leur dilution dans la matrice PP (cf. Figure 111.11). Les morphologies obtenues sont semblables a
celles observées dans le cas du mélange par voie directe (cf. Figure 111.20), bien que les agglomérats
de taille importante paraissent moins nombreux dans le cas des mélanges par voie mélange maitre.
Les analyses quantitatives, présentées a la Figure 111.35, permettent d’établir que la dispersion
micrométrique est favorisée dans le cas de la voie mélange maitre. Effectivement, pour une gamme
de concentration en PP-g-MA équivalente, le passage de la méthode d’élaboration par voie directe a
celle par voie mélange maitre donne lieu a un rapport d’aire divisé par deux, ainsi qu’a une densité
surfacique d’agglomérats divisée par quatre. Cela montre que, malgré la faible pré-dispersion
micrométrique observée pour les mélanges maitres, la dilution du mélange maitre dans la matrice PP
permet d’obtenir un meilleur état de dispersion micrométrique que lors du mélange direct des trois
composants, et ce pour une formulation et des conditions opératoires identiques. Ces résultats sont
en accord avec ceux obtenus par Treece et al. (2007) en extrusion bivis.

(a) 94/1/5 (b) 85/10/5
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Chapitre Ill : Réalisation de nanocomposites en mélangeur interne

(c) 75/20/5

Figure 111.34 : Observations MEB des mélanges ternaires PP/PP-g-MA/argile obtenus par voie mélange maitre.
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Figure 111.35 : Evolution de A, (a) et N, (b) avec la concentration en PP-g-MA pour les mélanges ternaires
PP/PP-g-MA/argile réalisés par voie directe et par voie mélange maitre

L'état de dispersion a I'échelle nanométrique est caractérisé par MET. Les observations
caractéristiques des mélanges ternaires obtenus par voie mélange maitre sont présentées a la Figure
[11.36. Les différences observées en terme de dispersion, et en particulier d’exfoliation, sont
flagrantes. On observe une structure composée d’empilements de feuillets d’argile, ainsi que de
feuillets isolés (exfoliés). L'épaisseur des empilements de feuillets diminue lorsque la quantité de PP-
g-MA augmente et les nombres moyens de feuillets par empilement pour les mélanges 94/1/5,
85/10/5 et 75/20/5 sont d’environ 15, 7 et 2, respectivement. Le niveau d’exfoliation est donc plus
prononcé lorsque la quantité de PP-g-MA augmente dans la gamme de concentration étudiée. Une
analyse quantitative de I'état d’exfoliation est réalisée a partir des clichés MET en se basant sur la
méthode proposée par Fornes (2003), qui consiste a calculer la densité spécifique de particule D,),
égale a la densité de particules par unité de surface rapportée a la fraction massique d’argile. Les
valeurs obtenues sont listées dans le Tableau 111.8. L'augmentation de la densité spécifique de
particule avec la concentration en PP-g-MA confirme I'élévation du niveau d’exfoliation observée.
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(a) 94/1/5 | (b)85/i0/5

(c) 75/20/5

Figure 111.36 : Clichés MET des nanocomposites obtenus par voie mélange maitre. Grossissement x25000

Tableau 111.8 : Valeurs des densités spécifiques de particule déterminées a partir
des images MET pour les mélanges ternaires réalisés par voie mélange maitre

Nanocomposite Densité de particule Densité spécifique
PP/PP-g-MA/argile (um™) de particule (pm™)
94/1/5 10,3+0,9 2,1+0,2

85/10/5 304+1,4 6,1+£0,3

75/20/5 61,2+1,8 12,2+0,4
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Chapitre Ill : Réalisation de nanocomposites en mélangeur interne

» Etat d’intercalation

La Figure 111.37 représente les diffractogrammes des mélanges ternaires PP/PP-g-MA/argile

obtenus par voie mélange maitre. Les distances basales obtenues sont supérieures a celles des

mélanges maitres avant leur dilution dans la matrice PP, signifiant que l'argile a également été

intercalée lors de la dilution des mélanges maitres en mélangeur interne. La voie mélange maitre

permet donc d’obtenir une structure mixte intercalée/exfoliée, les niveaux d’intercalation et

d’exfoliation étant augmentés par I'apport en PP-g-MA dans la gamme de concentration testée. La

Figure 111.38 met en avant une intercalation plus prononcée dans le cas de la voie mélange maitre que

pour la voie directe, a concentration en PP-g-MA équivalente.
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Figure 111.37 : (a) Diffractogrammes des mélanges ternaires obtenus par voie mélange maitre et de I’argile pure

(b) évolution de dyy; apres dilution des mélanges maitres

4,00 —

3,90

(nm)

3,80

001

3,70
3,60
3,50

Distance basale d

3,40

/

Voie mélange maitre

Voie directe

v by b b bvvan bvvaa By v

3,30 | 1 |
0 10

20 30 40 50

Concentration en PP-g-MA (% en masse)

Figure 111.38 : Evolution de la distance basale en fonction de la concentration en PP-g-MA

pour les mélanges ternaires PP/PP-g-MA/argile obtenus par voie directe et par voie mélange maitre
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Chapitre Ill : Réalisation de nanocomposites en mélangeur interne

> Caractérisation rhéologique

Les balayages en déformation et en temps son représentés a la Figure l1l.39a et b,
respectivement. On remarque une diminution du domaine de viscoélasticité linéaire avec
I"accroissement du taux de PP-g-MA. Les balayages en temps et en fréquence sont effectués pour

une déformation constante de 1 % afin de rester dans le domaine linéaire.
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Figure 111.39 : Evolution du module élastique des mélanges ternaires PP/PP-g-MA/argile par voie mélange
maitre en fonction de la déformation (a) et du temps (b). T = 180°C et w= 1 rad/s.

Une augmentation progressive du module élastique est observée au cours du temps pour les
mélanges ternaires, comme on peut le constater sur la Figure 111.39b. L’accroissement du module
élastique est d’autant plus important que la concentration en PP-g-MA est grande. Ces évolutions
sont similaires a celles observées pour les mélanges maitres ainsi que pour les mélanges ternaires
réalisés par voie directe. Un délai de 1800 secondes aprés le chargement des échantillons dans le
rhéometre régulé a 180°C est respecté avant de démarrer les essais de balayage en fréquence. La
Figure I11.40a montre un plateau en G’ aux basses fréquences trés marqué pour les mélanges 85/10/5
et 75/20/5, signe d’une exfoliation prononcée. Ces plateaux en G’ sont accompagnés d’une remontée
de la viscosité complexe aux basses fréquences comprise entre une et deux décades sur la gamme de
fréquence angulaire allant de 10™ & 10 rad/s.
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Figure 111.40 : Dépendance en fréquence du module élastique (a) et de la viscosité complexe (b) des mélanges
ternaires PP/PP-g-MA/argile par voie mélange maitre. T = 180°C. Les courbes continues représentent le lissage
des données par une loi de Carreau-Yasuda a seuil (eq. I.5), extrapolée sur la gamme de fréquence représentée.
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Chapitre Ill : Réalisation de nanocomposites en mélangeur interne

L'importante fluidité du PP-g-MA entraine une légére diminution de G’ et | 7*| au dessus de 0,2
rad/s dans le cas du nanocomposite 75/20/5. Les données de viscosité sont lissées par une loi de
Carreau-Yasuda a seuil en fixant I'indice de pseudoplasticité a 0,25 (cf. Figure 111.40b). Les paramétres
obtenus sont listés dans le Tableau II1.9. L'augmentation de la contrainte seuil avec le taux de PP-g-
MA confirme le développement du niveau d’exfoliation induit par I'ajout de compatibilisant dans les
conditions testées.

Tableau 111.9 : Parametres du modéle de Carreau-Yasuda a seuil pour les mélanges ternaires
PP/PP-g-MA/argile par voie mélange maitre. L’indice de pseudoplasticité m est fixé a 0,25

Nanocomposite oy (Pa) 1o (Pa.s) Als) a

94/1/5 33,9 3081 0,027 0,35
85/10/5 473,0 5664 0,091 0,33
75/20/5 678,9 3112 0,050 0,40

La Figure I11.41 illustre la corrélation entre la contrainte seuil et le niveau d’exfoliation, quantifié
par la densité spécifique de particule obtenue précédemment par les analyses en MET (cf. Tableau
[11.8). Ce résultat étaye la théorie d’un réseau de percolation tridimensionnel formé par les particules
d’argile exfoliées et dont I'élasticité dépend des interactions particule-particule, favorisées par des
faibles distances interparticulaires (synonyme d’une densité spécifique de particule élevée).
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Figure 111.41 : Corrélation entre la contrainte seuil mesurée par analyse rhéologique et la densité spécifique de
particule évaluée a partir des images MET pour les mélanges ternaires PP/PP-g-MA/argile par voie mélange
maitre. La concentration en PP-g-MA vaut respectivement 1, 10 et 20 % en masse. La concentration en argile
est égale a 5 % en masse dans tous les cas.
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Chapitre Ill : Réalisation de nanocomposites en mélangeur interne

La comparaison des parametres de la loi de Carreau-Yasuda a seuil pour les mélanges ternaires
obtenus par voie directe et par voie mélange maitre est représentée sur la Figure 111.42. La différence
obtenue en terme d’exfoliation est clairement visible au travers des variations de contrainte seuil,
mettant en évidence une meilleure capacité a exfolier I'argile par la voie mélange maitre dans les
conditions testées. Une augmentation de la viscosité newtonienne 77, est obtenue lorsque la
concentration en masse de PP-g-MA est comprise entre 0 et 10 %, suivie d’'une chute sur le reste de
la gamme de concentration en PP-g-MA testée. Ce comportement traduit une compétition entre
I'effet renforcant de l'argile (prépondérant en dessous de 10 % de PP-g-MA) et la fluidité du
compatibilisant (effet prononcé au-dela de 10 % de PP-g-MA). La baisse de viscosité newtonienne
observée pour le nanocomposite 75/20/5 obtenu par voie mélange maitre reflete I'effet fluidifiant du
PP-g-MA, visible aux hautes fréquences sur la Figure I11.40. Cela confirme que le comportement
rhéologique aux hautes fréquences est dominé par la relaxation de la matrice, tandis que la réponse
observée aux basses fréquences correspond a I'élasticité du réseau tridimensionnel formé par les
feuillets d’argile, lorsque celui-ci existe.
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Figure 111.42 : Variation des paramétres de la loi de Carreau-Yasuda a seuil en fonction de la concentration en
PP-g-MA pour les mélanges ternaires PP/PP-g-MA/argile obtenus par voie directe et par voie mélange maitre.
Le taux d’argile est fixé a 5 % en masse.

Lorsque I'exfoliation est suffisamment prononcée, les nanocomposites présentent un
comportement pseudo-solide, caractérisé par une dominance du module élastique dont la valeur
devient constante aux basses fréquences. On observe alors un croisement des modules G’ et G” a
une fréquence angulaire @, caractéristique du gel physique formé par le réseau de percolation de
I'argile. On peut ainsi calculer le temps de croisement 7. du systéeme nanocomposite via la relation :

=— (111.5)
[4)

er
Plus I'élasticité du systéme est importante, plus le croisement des modules aura lieu a haute
fréquence, c'est-a-dire aux temps courts. La Figure 111.43 illustre I'évolution du temps de croisement
des nanocomposites obtenus par voie directe et par voie mélange maitre en fonction de la
concentration en PP-g-MA. Pour une concentration en PP-g-MA comprise entre 10 et 20 % en masse,

on obtient des temps de croisement nettement inférieurs dans le cas de la voie mélange maitre.
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Figure 111.43 : Variation du temps de croisement en fonction de la concentration en PP-g-MA pour les mélanges
ternaires PP/PP-g-MA/argile obtenus par voie directe et par voie mélange maitre.
Le taux d’argile est fixé a 5 % en masse

> Propriétés mécaniques

Les propriétés mécaniques en traction uniaxiale des nanocomposites obtenus par voie directe et
par voie mélange maitre sont regroupées sur la Figure 111.44. Une augmentation du module de Young
plus importante est obtenue dans le cas des nanocomposites réalisés par voie mélange maitre et
I'ajout de compatibilisant semble favoriser cette tendance dans la gamme de concentration en
PP-g-MA testée. Sur les trois mélanges ternaires réalisés par voie mélange maitre, seul le
nanocomposite 75/20/5 présente une rupture fragile lors des essais de traction et sa valeur
d’allongement a la rupture est proche de celle obtenue dans le cas du mélange par voie directe.
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Figure 111.44 : Evolution du module de Young (a) et de I’allongement & la rupture (b) en fonction de la
concentration en PP-g-MA pour les mélanges ternaires PP/PP-g-MA/argile en traction uniaxiale.
T =25°C, taux d’étirement = 0,51 cm/min
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La relation entre le module de Young des nanocomposites et leur niveau d’exfoliation quantifié par la
contrainte seuil est représentée sur la Figure 111.45. L’ensemble des données montre une tendance
cohérente, indiquant une amélioration de la rigidité lorsque le niveau d’exfoliation augmente.
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Figure 111.45 : Evolution du module de Young en fonction de la contrainte seuil
pour les mélanges ternaires PP/PP-g-MA/argile obtenus par voie directe et par voie mélange maitre

111.4 Influence de la concentration en argile

Nous venons de voir l'influence du taux de PP-g-MA pour des systémes ternaires PP/PP-g-
MA/argile dont la concentration en argile était fixée a 5 % en masse. Nous nous intéressons
maintenant a I'impact que peut avoir le taux d’argile sur les propriétés des nanocomposites. Pour
cela, une série de mélanges ne contenant pas de compatibilisant est préparée par voie directe et une
seconde série de mélanges compatibilisés est réalisée par voie mélange maitre a partir du
MMO0-80-20. Les deux séries sont réalisées en mélangeur interne, dans des conditions opératoires
identiques a celles utilisées précédemment, pour des taux d’argile de 1, 2, 3, 5, 7 et 9 % en masse.
Les mélanges compatibilisés ont un rapport PP-g-MA/argile fixe de 4/1. La composition des mélanges
réalisés est résumée dans le Tableau I11.10.

Tableau 111.10 : Composition des mélanges non-compatibilisés et compatibilisés réalisés en mélangeur interne

PP
(% en masse)
Mélanges non-compatibilisés

PP-g-MA
(% en masse)

Argile

Echantillons
(% en masse)

99/0/1 99 0 1
98/0/2 98 0 2
97/0/3 97 0 3
95/0/5 95 0 5
93/0/7 93 0 7
91/0/9 91 0 9
Mélanges compatibilisés

95/4/1 95 4 1
90/8/2 90 8 2
85/12/3 85 12 3
75/20/5 75 20 5
65/28/7 65 28 7
55/36/9 55 36 9
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111.4.1 Observations morphologiques

L'état de dispersion est caractérisé par MET a la Figure Il1.46. Qualitativement, la concentration
en argile ne semble pas influencer la taille des particules observées, tant pour les mélanges réalisés
avec que sans compatibilisant. Seule la densité de particule évolue avec la concentration en argile.
Les mélanges non-compatibilisés présentent une morphologie immiscible caractérisée par la
présence d’agrégats d’argile et par une faible densité de particules. En revanche, les mélanges
compatibilisés exhibent une structure dispersée, constituée de feuillets exfoliés et d’empilements de
quelques feuillets (tactoides), dont les longueurs sont comprises entre 90 et 400 nm. Ces longueurs
peuvent paraitre faibles étant donné que les dimensions latérales des feuillets de montmorillonite
avant dispersion sont d’environ 500 nm. Cela peut signifier qu’une rupture des feuillets a lieu lors de
I'opération de mélange. Une autre explication serait que les faibles longueurs observées en MET sont
dues a la localisation des feuillets par rapport a la coupe des sections ultrafines, les longueurs
apparentes pouvant étre inférieures aux diametres des feuillets [Fornes et Paul (2003b)]. Les
rapports d’aspect obtenus pour les particules d’argile sont compris entre 3 et 10 pour les mélanges
non-compatibilisés et entre 40 et 230 dans le cas des mélanges compatibilisés. La présence d’argile
non-dispersée sous forme d’agglomérats est observée en MEB pour les deux séries d’échantillons,
bien que moins importante dans le cas des mélanges compatibilisés.

(a) 97/0/3

(c) 95/0/5 (d) 75/20/5
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(e)53/0/7 o (f) 65/28/7 |

(g) 9;0/9 (h) 55/36/9

Figure 111.46 : Observations MET des mélanges non-compatibilisés (a,c,e et g) et compatibilisés (b,d,f et h) pour
différentes fractions massiques en argile

111.4.2 Etat d’intercalation

La dépendance de la distance basale avec la concentration en argile pour les mélanges préparés
avec et sans compatibilisant est présentée a la Figure I11.48. Les mélanges non-compatibilisés sont
caractérisés par une distance basale équivalente a celle de I'argile d’origine, quelle que soit la
concentration en argile, confirmant leur morphologie immiscible observée en MET. Dans le cas des
mélanges compatibilisés, la distance basale est augmentée d’une valeur comprise entre 0,23 et 0,50
nm par rapport a I'argile pure selon la concentration en argile, signe d’une structure intercalée (déja
présente au sein du mélange maitre MMO0-80-20). On remarque cependant une croissance de dy;
pour un taux d’argile compris entre 1 et 5 % en masse, suivie d’une chute lorsque la concentration en
argile varie de 5 a 9 % en masse. Cela signifie qu’une intercalation moins marquée est obtenue pour
les concentrations élevées en argile.
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Figure 11148 : Evolution de la distance basale avec la concentration en argile pour les mélanges non-
compatibilisés et compatibilisés. Le trait en pointillé représente la distance basale de I'argile pure.

111.4.3 Caractérisation rhéologique
» Mélanges non-compatibilisés

Les balayages en déformation sont présentés a la Figure 11l.49a. Une augmentation du module
élastique aux faibles déformations G’, est observée a partir d’'une concentration en argile de 2 % en
masse, accompagnée d’un raccourcissement du domaine linéaire lorsque le taux d’argile augmente.
Le mélange 91/0/9 se démarque par une valeur en G’ élevée et une déformation critique %
sensiblement inférieure a celle des mélanges plus faiblement chargés en argile. Le module élastique
des mélanges reste constant au cours des deux heures de balayage en temps représenté sur la Figure
[11.49b, a I'exception du mélange 91/0/9 qui voit son module G’ augmenter de facon similaire a celle
observée dans le cas des nanocomposites étudiés en I11.3, bien qu’ici I'augmentation constatée soit
peu importante (18 % apres deux heures). Le balayage en fréquence du mélange 91/0/9 est donc
démarré aprés un temps de 1800 secondes en température, comme pour les systemes évolutifs
précédemment analysés.
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Figure I11.49 : Evolution du module élastique des mélanges non-compatibilisés en fonction de la déformation (a)
et du temps (b). Les mesures sont effectuées a une température de 180°C avec w = 1 rad/s. Les résultats
obtenus avec le PP pur sont indiqués a titre comparatif.
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Chapitre Ill : Réalisation de nanocomposites en mélangeur interne

Les balayages en fréquence, présentés sur la Figure II1.50, montrent un comportement similaire a
celui de la matrice pour tous les mélanges, a I'exception du mélange 91/0/9 qui présente un
comportement a seuil. La loi de Carreau-Yasuda a seuil, dont les valeurs des parametres sont listées
dans le Tableau 11.11, permet d’évaluer une contrainte seuil de 29 Pa pour le mélange 91/0/9. La
diminution de %, I'augmentation de G’ au cours du temps et 'apparition d’'une contrainte seuil
observées pour le mélange 91/0/9 sont semblables au comportement rhéologique des
nanocomposites étudiés en 11l.3, mettant en évidence des interactions entre les particules d’argile,
bien que le mélange 91/0/9 ne soit absolument pas exfolié (cf. Figure Ill.46g). Ce comportement
particulier est donc a priori dG a une concentration en argile suffisamment élevée pour entrainer un
rapprochement des agrégats et ainsi favoriser des interactions entre ces derniers. On peut
néanmoins remarquer que la valeur de contrainte seuil obtenue est assez faible, ce qui est consistant
avec le faible état de dispersion observé. Les mélanges dont le taux d’argile est compris entre 2 et 7
% en masse montrent une augmentation de la viscosité sur 'ensemble du domaine de fréquence

étudié, traduisant un effet renforgant de I'argile sur la matrice.
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Figure 111.50 : Dépendance en fréquence du module élastique (a) et de la viscosité complexe (b) des mélanges
non-compatibilisés. T = 180°C. Les résultats obtenus avec le PP pur sont indiqués a titre comparatif. Les courbes
continues représentent le lissage des données par une loi de Carreau-Yasuda a seuil (Equ. 1.5) extrapolé sur la
gamme de fréquence représentée.

Tableau I1l.11 : Paramétres du modéle de Carreau-Yasuda a seuil pour les mélanges non-compatibilisés.
L’indice de pseudoplasticité m est fixé a 0,25

Echantillon o, (Pa) 1o (Pa.s) A(s) a

99/0/1 0 1091 0,024 0,64
98/0/2 0 1605 0,042 0,55
97/0/3 0 1802 0,046 0,53
95/0/5 0 2028 0,045 0,50
93/0/7 0 2253 0,046 0,47
91/0/9 29 2887 0,059 0,42
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Chapitre Ill : Réalisation de nanocomposites en mélangeur interne

» Mélanges compatibilisés

La Figure lll.51a met en évidence une diminution prononcée du domaine de viscoélasticité
linéaire lorsque le taux d’argile est augmenté. Cette diminution de la déformation critique y est
accompagnée d’'une élévation du module élastique aux faibles déformations G’). Le comportement
général de la transition du domaine linéaire vers le domaine non-linéaire a différentes
concentrations en argile peut étre décrit par la courbe maitresse obtenue en tracant le module
élastique normalisé par G’; en fonction de la déformation normalisée par %, comme le montre la
Figure 111.52 pour les mélanges non-compatibilisés et compatibilisés. Une relation similaire a été
signalée par Buscall et al. (1988) pour des systemes chargés en particules de silice, cependant la
déformation avait été normalisée par un facteur de glissement arbitraire plutét que par la
déformation critique . Les balayages en temps révélent une évolution temporelle du module
élastique similaire a celles observées en Ill.3. Les échantillons ont donc été laissés en température
dans le rhéometre pendant 1800 secondes avant de démarrer les essais de balayage en fréquence.
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Figure 111.51 : Evolution du module élastique des mélanges compatibilisés en fonction de la déformation (a) et du
temps (b). Les mesures sont effectuées a une température de 180°C avec w= 1 rad/s. Les résultats obtenus avec
le PP pur sont indiqués a titre comparatif.
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Chapitre Ill : Réalisation de nanocomposites en mélangeur interne

Les balayages en fréquence sont présentés sur la Figure Ill.53. On observe une transition du
comportement liquide vers un comportement pseudo-solide de plus en plus prononcé lorsque la
concentration en argile augmente. En particulier, le module élastique tend vers un plateau aux
basses fréquences a partir d’'une concentration en argile de 3 % en masse. En revanche, un
comportement similaire a la matrice non-chargée est obtenu pour le nanocomposite contenant 1 %
d’argile, et un comportement pseudo-solide légerement marqué est observé a 2 % d’argile. Les
parametres de la loi de Carreau-Yasuda a seuil obtenus a partir des données expérimentales son
regroupés dans le Tableau I1l.12. Les variations de ces parameétres en fonction de la concentration en
argile sont tracées a la Figure IlIl.54. L'importante croissance de la contrainte seuil observée en
fonction de la concentration en argile dans le cas des mélanges compatibilisés traduit une
intensification des interactions entre les charges d’argile du fait de la réduction des distances
interparticulaires, induite par I'élévation du nombre de particules d’argile anisotropes. Les mélanges
non-compatibilisés, quant a eux, ne présentent aucun signe d’interactions significatives entre
charges d’argile lors de I'augmentation de la concentration, étant donné leur mauvais état de
dispersion, caractérisé par la présence d’amas agrégés/agglomérés et d’un niveau d’exfoliation nul
(cf. Figure l11.46). L'effet renforcant des charges d’argile, bien que plus marqué en présence de
compatibilisant, est observé pour les deux séries de mélanges via I'augmentation de 77, avec la
concentration en argile.
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Figure 111.53 : Dépendance en fréquence du module élastique (a) et de la viscosité complexe (b) des mélanges
compatibilisés. T = 180°C. Les résultats obtenus avec le PP pur sont indiqués a titre comparatif. Les courbes
continues représentent le lissage des données par une loi de Carreau-Yasuda a seuil (eq. 1.5), extrapolée sur la
gamme de fréquence représentée.

Tableau 111.12 : Parametres du modéle de Carreau-Yasuda a seuil pour les mélanges compatibilisés.
L’indice de pseudoplasticité m est fixé a 0,25

Echantillon o, (Pa) 7o (Pa.s) A(s) a

95/4/1 0 1637 0,040 0,51
90/8/2 9 2216 0,040 0,39
85/12/3 89 3408 0,065 0,37
75/20/5 679 3112 0,050 0,40
65/28/7 1815 5708 0,123 0,37
55/36/9 3378 5466 0,123 0,40
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Figure 111.54 : Variation des parametres de la loi de Carreau-Yasuda a seuil pour les mélanges compatibilisés et
non-compatibilisés

Nous avons vu précédemment que, dans le cas de nanocomposites a taux d’argile fixe,
I"augmentation de la contrainte seuil traduit un développement du niveau d’exfoliation de I'argile.
Ici, I’élévation de la contrainte seuil peut étre reliée aux interactions entre les particules d’argile,
simultanément favorisées par l'accroissement de la concentration en argile ainsi que par une
amélioration du niveau d’exfoliation. Il parait donc impossible de découpler le gain en contrainte
seuil provenant de l'augmentation de la quantité d’argile non-exfoliée de celui apporté par les
feuillets exfoliés. Néanmoins, la contrainte seuil, tout comme la valeur du plateau en G’ aux basses
fréquence, refléte I'élasticité du réseau tridimensionnel formé par les particules d’argile. Plusieurs
auteurs ont utilisé un modele de percolation pour décrire le comportement rhéologique des
systemes nanocomposites d’argile lamellaire a matrice polymeére [Meincke et al. (2003), Vermant et
al. (2007), Durmus et al. (2007)]. Ce modéle relie le module élastique au plateau G’,, mesuré aux
basses fréquences, a la fraction volumique d’argile ¢ par la relation Ill.6 [Stauffer (1981)],
les parameétres ¢, et v représentant respectivement le seuil de percolation et I'exposant de la loi
puissance :

G, < (-9, (I11.6)

Comme nous avons pu le constater, la loi de Carreau-Yasuda avec seuil d’écoulement (eq. I.5) permet
une trés bonne description du comportement rhéologique des nanocomposites. Cette loi est
composée de deux termes : la loi classique de Carreau-Yasuda, correspondant au comportement
rhéologique aux hautes fréquences, ainsi que d’un terme de seuil d’écoulement, équivalent a une loi
puissance d’exposant -1 et de consistance o0p, permettant la description du comportement
rhéologique aux basses fréquences (cf. Figure 111.55a). La rhéologie des nanocomposites est
également caractérisée par des modules élastique et visqueux atteignant des plateaux de valeurs G,
et G”’, aux basses fréquences. On peut ainsi écrire :

G*
w<<1: |np* :l.[(G;f +(G)?]” =‘ ! (111.7)
w w
w<<1: [’ =% (11.8)
w
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Chapitre Ill : Réalisation de nanocomposites en mélangeur interne

Les relations III.7 et 111.8 aboutissent a I'expression suivante :

o, :‘G*p

(111.9)

De plus, le comportement pseudo-solide di au réseau de percolation de I'argile étant marqué par
une forte réponse élastique :

G,»>G, = 0,=G, (l1.10)

La contrainte seuil d’écoulement est donc équivalente a la valeur du module élastique au plateau
observé aux basses fréquences, comme l'illustre la Figure I11.55b.
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Figure I11.55 : (a) Description de la viscosité complexe des nanocomposites en fonction de la
fréquence angulaire par la loi de Carreau-Yasuda a seuil. Les parameétres utilisés sont
0p =500 Pa, 17, =10’ Pa.s, A= 0,015, m=0,2eta=0,7

(b) comparaison de o, avec G’, pour les concentrations en argile comprises entre 2 et 9 % en masse

Nous proposons d’appliquer le modéle de percolation en utilisant la contrainte seuil o plutét que les
valeurs de G’), les plateaux de G’ aux basses fréquences étant parfois peu marqués. L’équation IIl.6
devient donc:

o, < (9-9,)" (n.11)

Si I'on considere que les tailles des particules d’argile sont équivalentes quelle que soit la
concentration, il est possible de déterminer le seuil de percolation ¢, du systeme a partir des
données rhéologiques. Pour cela, Jeon et al. (2004) propose de tracer G’, en fonction de ¢, le
décollement de G’, observé intervenant pour une valeur de ¢ égale a ¢@,. Les auteurs obtiennent une
valeur de 0,020 pour un systeme polyisoprene/argile. La dépendance de g, avec ¢, représentée a la
Figure 111.56, nous permet de déterminer ¢, = 0,013. Vermant et al. (2007) obtiennent des valeurs de
0,011 et 0,016 pour des systéemes PP/PP-g-MA/argile et Durmus et al. (2007) trouvent une valeur de
0,011 pour un systéme PEBDL/PE-g-MA/argile. La valeur obtenue dans notre cas semble cohérente
avec ces valeurs issues de la littérature.
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Figure 111.56 : Graphe de percolation obtenu a partir des analyses rhéologiques

Ren et al. (2000) relient le seuil de percolation a la valeur moyenne du rapport d’aspect des tactoides
Ayrau travers de la relation suivante :

_ 3¢pR
f 4¢p

ou @,z correspond au seuil de percolation d’un empilement aléatoire de sphére, égal a 0,30

A (1.12)

[Isichenko (1992)]. On obtient ici une valeur de A, d’environ 17. Cette valeur parait faible
comparativement aux rapports d’aspect évalués en MET. Il est cependant possible que la fraction
d’argile non dispersée tende a diminuer significativement la valeur moyenne du rapport d’aspect.
Des valeurs de 14 et 20 sont obtenues par Vermant et al. (2007) pour des systémes PP/PP-g-
MA/argile. Si 'on considére que les mélanges non-compatibilisés ont un seuil de percolation
rhéologique d’environ 9 % en masse (cf. Figure 111.50), soit 4,18 % en volume, on obtient 4, = 5.

L'agrégation de particules solides dans les systemes colloidaux a souvent été décrite comme un
réseau physique de géométrie fractale [Schaefer et al. (1984), Buscall et al. (1988), Shih et al. (1990)].
La notion de structure fractale, introduite par Mandelbrot (1983), correspond a un objet dont le
motif géométrique est similaire aux différentes échelles d’observation. On parle alors
d’autosimilarité ou bien encore d’invariance d’échelle. La forte élasticité des systemes chargés tels
gue les nanocomposites est due a une connectivité de longue portée des charges au-dela du seuil de
percolation. La concentration en charge influence les interactions entre charges et ainsi, I'élasticité
du réseau tridimensionnel. Ces systemes sont notamment caractérisés par leur dimension fractale dy.
Parmi I'importante littérature traitant des phénomenes d’agrégation dans les fluides complexes, on
peut notamment citer le modéle DLA (Diffusion Limited Agregation) de Meakin (1983) ainsi que le
modele CCA (Cluster-Cluster Aggregation) de Kolb et al. (1983), largement employés dans le cas des
systemes colloidaux. Shih et al. (1990) ont également proposé un modele pour décrire les propriétés
élastiques de gels colloidaux. Leur modéle considere un réseau de particules formé par I'agrégation
de flocs de taille finie & Ces flocs sont constitués d’un squelette de particules physiquement
interconnectées. La structure décrite par ce modele est représentée a la Figure 111.57 dans le cas de
particules d’argile lamellaire.
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Figure 111.57 : Illlustration de I'agrégation fractale des particules d’argile. Les cercles représentent les flocs de
taille £ également de structure fractale. L’agrégat fractal est ainsi constitué de flocs en interaction mécanique.
Adaptée de Shih et al. (1990)

En se basant sur une approche similaire a celle introduite par de Gennes (1980) pour décrire les
solutions de polymeére en régime semi-dilué, Shih et al. (1990) supposent que la taille des flocs suit

une loi d’échelle et peut ainsi étre décrite par une loi puissance en fonction de la concentration :
1

Eoc g™ (111.13)

Leur modéle considére un réseau macroscopique de dimension fractale d constitué de flocs
présentant eux méme une structure fractale et de dimension fractale x. Le squelette élastique d’un
floc est assimilé a un enchainement linéaire de ressorts. La constante élastique d’un floc K- est relié a
la taille £ de celui-ci par la loi d’échelle 111.14. La constante élastique K d’un systéme macroscopique
de taille L est alors reliée a celle des flocs par la relation I11.15.

K oc E7O (111.14)

K o< @K‘f (I11.15)

Dans le cas d’un régime fortement lié, i.e. lorsque les liens entre les flocs présentent une élasticité
supérieure a celle des flocs eux-mémes, les auteurs considerent que I’élasticité macroscopique est
dictée par I'élasticité des flocs. Les relations 111.13, 111.14 et 111.15 permettent ainsi d’obtenir une loi
d’échelle reliant G’, a ¢ (cf. 111.16). Les auteurs proposent également une loi d’échelle reliant % a ¢

(cf. M.17) en considérant un critére de rupture des flocs.
(3+x)

G o< K oc g
_ (+x)
(3-d;)

(111.16)
Y, o< @ (111.17)
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Ce modele a été appliqué a des systéemes nanocomposites d’argile lamellaire a matrice polymére par
Vermant et al. (2007), Durmus et al. (2007) et Mobuchon et al. (2009). Nous employons ici ce modéle
en nous basant sur les mesures de contrainte seuil, les relations 111.10 et Ill.16 nous permettant
d’utiliser la relation suivante :

(3+x)
(3-d,)

o, < (111.18)

Les évolutions de la déformation critique et de la contrainte seuil en fonction de la fraction
volumique d’argile pour les concentrations supérieures au seuil de percolation sont représentées a la

Figure 111.58.
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Figure 111.58 : Lois puissance de y. et o, en fonction de la fraction volumique d’argile

On observe une dépendance de type loi puissance pour ¥ et ¢, en fonction de ¢:

¥, o< " (111.19)

o, < ¢" (11.20)

La combinaison des relations 111.17 a 111.20 permet de déterminer les valeurs de d; et x a partir des

exposantsnet v:

d, =3~ 2 (111.21)

’ n+v

=3 (111.22)
n+v

Les valeurs n = -1,4 £ 0,2 et v= 3,2 £ 0,2 permettent ainsi d’obtenir d, =1,9+0,2 et x=0,6 £0,3.
Par définition, la dimension fractale d; est comprise entre 1 et 3. Cette valeur représente la
compacité des flocs interconnectés et dépend du mode de formation du réseau agrégé.
Des flocs constitués d’une répartition dense et uniforme de particules correspondent a d; = 3, tandis
qu’une structure de réseau hétérogéne et moins compacte méne a une valeur inférieure de d
[Mobuchon et al. (2009)]. La valeur obtenue ici (d; = 1,9) indique que nos nanocomposites possedent
une structure fractale ouverte similaire a celle d’autres systémes chargés, tels que des suspensions
de silice [Piau et al. (1999)] ou des nanocomposites modéles PEO/laponite [Loiseau et Tassin (2006)].
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Dans le cas de particules sphériques, le modéle de Shih et al. (1990) considere que la dimension
fractale x du squelette des flocs doit étre inférieure a d; et supérieure a 1 afin de permettre un
réseau de flocs connectés. Nous obtenons ici une valeur de x inférieure a l'unité, ce qui est
probablement lié a I'anisotropie des charges d’argile. Par ailleurs, Durmus et al. (2007) ainsi que
Mobuchon et al. (2009) ont obtenu des valeurs de x négatives et donc dépourvu de sens physique. La
signification de ce parametre vis-a-vis de I'état de dispersion de la montmorillonite dans une matrice
polymeére n’est donc pas clairement établie.

Nos résultats sont proches de ceux de Vermant et al. (2007), qui obtiennent, pour des systemes
PP/PP-g-MA/argile, des dimensions fractales d; et x de 2,4 et 0,62 dans le cas d’une matrice
copolymere hétérophasique, et de 2,2 et 0,84 pour une matrice homopolymeére.

Des lois puissance reliant le module élastique a la fraction volumique d’argile sont souvent
obtenues pour différents systémes chargés. Notamment, Aubry et al. (2005) obtiennent v=2 dans le
cas de nanocomposites PA-12/montmorillonite. Un exposant v = 3,2 (valeur identique a celle
obtenue dans notre cas) est obtenu pour des suspensions aqueuses de montmorillonite par King et
al. (2007). D’une maniére générale, de nombreux systemes chargés présentent une loi d’échelle
entre G’, et ¢au-dela du seuil de percolation, avec un exposant généralement compris entre 2 et 8
[Cassagnau (2008)] et dont la valeur dépend vraisemblablement de différents facteurs tels que I'état
de dispersion ou du protocole de caractérisation. Un constat similaire est fait en ce qui concerne la

déformation critique %, qui représente la limite de linéarité viscoélastique.

111.4.4 Conséquences sur les propriétés mécaniques

Les résultats en traction uniaxiale sont résumés sur la Figure 1ll.59. On remarque que
I'augmentation de la concentration en argile entraine une augmentation du module de Young,
particulierement marquée au-dela de 3 % d’argile en masse dans le cas des mélanges compatibilisés.
Les mélanges non-compatibilisés ne présentent qu’une faible élévation du module de Young sur la
gamme de concentration en argile étudiée, en accord avec les résultats de Koo et al. (2003). La
concentration en PP-g-MA ayant tendance a diminuer la rigidité de la matrice dans le cas des
mélanges binaires PP/PP-g-MA, il est logique de conclure que 'augmentation marquée du module de
Young obtenue par I'addition de PP-g-MA est due a la structure partiellement exfoliée de I'argile
résultant de la compatibilisation, observée en MET et se manifestant par une modification du
comportement rhéologique. Les mélanges non-compatibilisés présentent une rupture ductile au-dela
de 3 % d’argile en masse, contrairement aux mélanges compatibilisés qui se caractérisent par
I"apparition d’une rupture fragile a partir de 3 % d’argile en masse et dont les valeurs d’allongement
a la rupture sont présentées a la Figure 111.59b. Nous avons précédemment vu que le phénomeéne de
rupture fragile se manifestait au-dessus d’un taux de PP-g-MA d’environ 15 % en masse dans les
conditions testées, I'allongement a la rupture diminuant lorsque la concentration en PP-g-MA est
augmentée. Les mélanges compatibilisés contiennent une proportion de PP-g-MA importante
(rapport PP-g-MA/argile de 4/1), et I'apparition d’une rupture fragile a lieu pour un échantillon
contenant 12 % de PP-g-MA en masse (mélange 85/12/3). Il est donc probable que la faible ténacité
observée soit due a la fragilité du PP-g-MA plutdt qu’aux charges d’argile, bien que la phase d’argile
non-dispersée (agglomérats) puisse agir tel un défaut contribuant a la propagation de fissure au sein
du matériau lors de son élongation.
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Figure 111.59 : Evolution du module de Young (a) et de I'allongement & la rupture (b) en traction uniaxiale en
fonction de la concentration en argile. T = 25°C, taux d’étirement = 0,51 cm/min

Plusieurs modeéles issus de la théorie des matériaux composites classiques ont été utilisés dans la
littérature afin de décrire I'amélioration de la rigidité des systéemes nanocomposites
comparativement a la matrice polymére [Fornes et Paul (2003b)]. Le modéle de Guth modifié
exprime I"évolution du module de Young relatif £, en fonction de la fraction volumique d’argile ¢ et
du rapport d’aspect f:

I

E = g =1+0,67 fp+1,621°¢° (11.23)

m

ou E. et E,, correspondent respectivement au module de Young du composite et de la matrice. Les
résultats obtenus avec le module de Guth modifié sont représentés sur la Figure I11.60.
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Figure 111.60 : Module de Young relatif en fonction de la fraction volumique d’argile pour les mélanges préparés
avec et sans compatibilisant. Les courbes continues représentent le modéle de Guth modifié, ajusté a partir des
données expérimentales
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Les rapports d’aspect f obtenus pour les mélanges non-compatibilisés et compatibilisés a partir de ce
modele sont d’environ 3 et 9, respectivement. Ces valeurs paraissent faibles comparativement au
rapports d’aspect relevés en MET et peuvent étre dues a la présence d’agglomérats de rapports
d’aspect trés faibles. Les mélanges concentrés en argile peuvent également présenter un état de
dispersion inférieur comparativement aux mélanges moins chargés, impliquant ainsi une diminution
de la valeur moyenne de f. Nous rappelons que les valeurs moyennes du rapport d’aspect pour les
mélanges non-compatibilisés et compatibilisés, calculées a partir des données rhéologiques selon
I’expression de Ren et al. (2000), sont d’environ 5 et 17, respectivement, et sont donc cohérentes

avec les résultats obtenus par le modele de Guth modifié.
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111.5 Comportement rhéologique non-linéaire

La différence de comportement rhéologique observée dans le domaine de viscoélasticité linéaire
pour les mélanges préparés avec et sans compatibilisant, notamment |'apparition d’un seuil
d’écoulement, nous a amenés a étudier le comportement rhéologique des nanocomposites aux
grandes déformations. Des essais de cisaillement continu ont été menés dans une géométrie plan-
plan de diameétre 25 mm et d’entrefer 1 mm, a une température de 180°C, sur les mélanges
référencés au Tableau 111.10. Pour chaque échantillon, des cisaillements successifs sont appliqués sur
une période de 300 secondes pour chaque valeur de taux de cisaillement 7, afin d’atteindre le

régime établi. Les taux de cisaillement appliqués vont de 0,019 & 5,179 s™. La forte viscosité de la
matrice polypropyléne et des mélanges chargés en argile entraine des effets d’inertie pouvant causer
I’éjection de I"échantillon de la géométrie plan-plan a des taux de cisaillement typiquement
supérieurs a 1 s*. Les mesures dans cette gamme de taux de cisaillement peuvent donc étre
compromises.

111.5.1 Comportement en régime établi

Les valeurs en contrainte et en viscosité de cisaillement en régime établi sont relevées et tracées
en fonction du taux de cisaillement (courbes d’écoulement). L'ensemble des mélanges compatibilisés
ainsi que le mélange non-compatibilisé 91/0/9 sont laissés 1800 secondes en température apres leur
chargement dans le rhéometre avant de démarrer les essais afin de stabiliser leur comportement
rhéologique, identiquement aux essais précédemment réalisés dans le domaine de viscoélasticité
linéaire. Les données en viscosité de cisaillement sont lissées par une loi de Carreau-Yasuda a seuil,
précédemment utilisée lors des essais en rhéologie dynamique :

m—1
77:1—?+n0[1+(/17)“]7 (111.24)
7

Cette loi est également utilisée pour décrire I'évolution de la contrainte de cisaillement 7 en fonction
du taux de cisaillement :

m—1
T=7, +770'7'[1+(/17)”ﬁ (111.25)

» Mélanges non-compatibilisés

Les courbes d’écoulement en contrainte et en viscosité de cisaillement des mélanges non-
compatibilisés sont représentées sur la Figure 111.61. La contrainte et la viscosité augmentent avec le
taux d’argile lorsque celui-ci est compris entre 1 et 5 % en masse, sur I'ensemble de la gamme de
taux de cisaillement étudiée. Cela montre un effet renforgant des charges d’argile malgré leur faible
dispersion, comme cela avait été observé dans le domaine de viscoélasticité linéaire. Seuls les
échantillons contenant 7 et 9 % d’argile en masse présentent une diminution de leurs contraintes et
viscosités au dessus de 0,03 s™. Cette tendance semble suspecte et est peut &tre causée par I'éjection
d’une partie du produit pendant les essais de cisaillement, du fait de la forte élasticité des
échantillons en question. Un éventuel glissement de ces échantillons a la paroi des outils pourrait
également expliquer I'abaissement des contraintes et viscosités apparentes, en particulier aux taux
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de cisaillement supérieurs. Une répétition des essais a entrefer réduit ainsi qu’avec des outils plans
paralléles rainurés, ou de rugosité supérieure, permettrait de vérifier ces hypothéses. Ces essais
n’ont malheureusement pas pu étre réalisés, faute de temps. Dans ces conditions, le mélange 91/0/9
présente une remontée en contrainte aux faibles taux de cisaillement. Les courbes de viscosités
montrent un comportement similaire a la matrice a I'exception du mélange 91/0/9 qui présente une
augmentation de la viscosité aux faibles taux de cisaillement. Bien que ce résultat puisse étre remis
en question, on peut souligner que ce mélange présente également un comportement a seuil
légerement marqué dans le domaine de viscoélasticité linéaire (cf. Figure 111.50). Les parametres de la
loi de Carreau-Yasuda a seuil sont listés dans le Tableau I11.13.

T T T T T T L | 104 T T T T T T L |

Contrainte de cisaillement 7 (Pa)

Viscosité de cisaillement 7 (Pa.s)

10? 10" 10°
Taux de cisaillement 7 (s™) Taux de cisaillement 7 (s™)

Figure 111.61 : Courbes d’écoulement en contrainte (a) et en viscosité (b) de cisaillement des mélanges non-
compatibilisés. T = 180°C. Les résultats obtenus avec le PP pur sont indiqués a titre comparatif. Les courbes
continues représentent le lissage des données par une loi de Carreau-Yasuda a seuil (Equ. I1l.24 et 25)
extrapolée sur la gamme de taux de cisaillement représentée.

Tableau 111.13 : Paramétres du modéle de Carreau-Yasuda a seuil pour les mélanges non-compatibilisés.
L’indice de pseudoplasticité m est fixé a 0,25

Echantillon 7, (Pa) o (Pa.s) A(s) a

PP 0 1005 0,033 0,72
99/0/1 0 1185 0,003 0,40
98/0/2 0 1781 0,113 0,63
97/0/3 0 2031 0,341 0,83
95/0/5 0 2513 0,168 0,54
93/0/7 0 5000 0,006 0,18
91/0/9 24 5217 0,0003 0,13
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» Mélanges compatibilisés

Les courbes d’écoulement en contrainte et en viscosité de cisaillement des mélanges
compatibilisés sont représentées sur la Figure IlIl.62. On observe l'apparition d’un plateau en
contrainte aux faibles taux de cisaillement, de plus en plus marqué avec I'augmentation de la
concentration en argile. Ce comportement est semblable a celui obtenu dans le domaine de
viscoélasticité linéaire ou le module élastique G’ marque un plateau aux basses fréquences
angulaires. La forte élasticité des mélanges 65/28/7 et 55/36/9 induit une éjection des échantillons
au-dela de 0,05 s, limitant leur caractérisation en cisaillement aux bas taux de déformation. Le
comportement observé en viscosité de cisaillement est lui aussi similaire au comportement dans le
domaine de viscoélasticité linéaire, caractérisé par une élévation de la viscosité aux faibles taux de
cisaillement. Les valeurs des parametres de la loi de Carreau-Yasuda a seuil obtenues sont
présentées dans le Tableau Ill.14. Seule la contrainte seuil 7, est mesurée pour les mélanges 65/28/7
et 55/36/9, du fait de la gamme de taux de cisaillement considérée dans leur cas.
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Figure 111.62 : Courbes d’écoulement en contrainte (a) et en viscosité (b) de cisaillement des mélanges non-
compatibilisés. T = 180°C. Les résultats obtenus avec le PP pur sont indiqués a titre comparatif. Les courbes
continues représentent le lissage des données par une loi de Carreau-Yasuda a seuil (Equ. I11l.24 et 25)
extrapolée sur la gamme de taux de cisaillement représentée.

Tableau 111.14 : Parametres du modéle de Carreau-Yasuda a seuil pour les mélanges compatibilisés.
L’indice de pseudoplasticité m est fixé a 0,25

Echantillon 7, (Pa) 7y (Pa.s) A(s) a
PP 0 1005 0,033 0,72
95/4/1 0 1721 0,165 0,65
90/8/2 31 1913 0,300 0,60
85/12/3 89 2172 0,250 0,52
75/20/5 242 2194 0,060 0,30
65/28/7 440 - - -
55/36/9 691 - - -
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La Figure 111.63 met en évidence la différence de comportement rhéologique en cisaillement continu
induit par la compatibilisation réalisée par I'addition de PP-g-MA, passant d’'un comportement
d’écoulement a celui de fluide a seuil. Cette différence de comportement rhéologique est
particulierement marquée au-dela d’un taux d’argile de 3 % en masse.
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Figure 111.63 : Dépendance de la contrainte seuil t, avec la concentration en argile

pour les mélanges non-compatibilisés et compatibilisés

111.5.2 Comparaison des comportements viscoélastiques linéaire et non-linéaire

La superposition des courbes de viscosités mesurées en rhéométrie dynamique et en cisaillement
continu, connue comme régle de Cox-Merz [Cox et Merz (1958)], fonctionne généralement pour les
polymeéres linéaires. Dans le cas des systemes chargés, cette regle empirique n’est que rarement
vérifiée, la structure du matériau pouvant étre affectée par les grandes déformations exercées pour
atteindre un régime continu. Nous comparons ici les comportements rhéologiques obtenus aux
petites et grandes déformations pour les mélanges non-compatibilisés et les mélanges
compatibilisés.

» Mélanges non-compatibilisés

Les données sont reportées sur la Figure l11.64, les symboles pleins correspondant au
comportement dans le régime linéaire et les vides au comportement dans le régime non-linéaire. La
matrice PP et les mélanges contenant jusqu’a 5 % d’argile en masse montrent une superposition des
données. Les mélanges a 7 et 9 % d’argile en masse montrent un écart des données mesurées dans
les deux régimes, la viscosité en cisaillement continu étant inférieure a la viscosité complexe.
Néanmoins, cet écart pourrait étre lié a une mesure erronée du comportement rhéologique en
cisaillement des mélanges chargés a 7 et 9 %, comme nous I’'avons évoqué a la section Il1.5.1.
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Figure 111.64 : Comparaison des comportements rhéologiques linéaires et non-linéaire pour les mélanges non-
compatibilisés. Les symboles pleins correspondent au régime oscillatoire, les vides au régime établi.
Les résultats obtenus avec le PP pur sont indiqués a titre comparatif.

» Mélanges compatibilisés

La comparaison dans le cas des mélanges compatibilisés est représentée a la Figure 111.65. On
peut considérer que, tout comme la matrice PP, les mélanges contenant jusqu’a 3 % d’argile en
masse obéissent a la regle de Cox-Merz. Au-dela de cette concentration, on observe une infériorité
des valeurs de viscosité de cisaillement comparativement a celles de la viscosité complexe, ce sur
I’ensemble de la gamme de taux de cisaillement étudiée. Cet écart atteint quasiment une décade aux
faibles taux de cisaillement dans le cas des mélanges chargés a 7 et 9 % en argile. Cette différence
peut étre liée a la rupture du réseau de percolation. En effet, nous avons pu déterminer un seuil de
percolation d’environ 3 % en masse, au-dela duquel la réponse rhéologique en régime dynamique
reflete I'élasticité du réseau formé par les nanoparticules d’argile. La divergence des comportements
rhéologiques dans les domaines linéaires et non linéaires intervient au dessus du seuil de
percolation, comme lillustre la Figure IlIl.66, ce qui peut indiquer une destruction du réseau
tridimensionnel d’argile formé au-dela de 3 % en masse d’argile dans ce cas.
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Figure 111.65 : Comparaison des comportements rhéologiques linéaires et non-linéaire pour les mélanges

compatibilisés. Les symboles pleins correspondent au régime oscillatoire, les vides au régime établi.

Les résultats obtenus avec le PP pur sont indiqués a titre comparatif.
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Figure 111.66 : Comparaison des valeurs de contrainte seuil obtenues en régime harmonique et en régime établi

Au dessus du seuil

de percolation,

les nanocomposites compatibilisés présentent un

comportement de fluide a seuil, aussi bien aux petites qu’aux grandes déformations. Ce

comportement est caractérisé par une divergence de la viscosité pour une valeur constante de |G*|

dans le domaine de viscoélasticité linéaire, et pour une valeur constante de o en écoulement continu

(cf. Figure 11.67).

117



Chapitre Ill : Réalisation de nanocomposites en mélangeur interne

T ) T T T T T T T T
5
a 10" F b i
5 @) 65/28/7 ®) 55/36/9
107 ¢ S v 55/36/9 3 65/28/7
S v v
75205 3V 75205 ¢ v
0 PR —~ 10* | 85123 e O i
T 10 L 85/12/3 S %Y | @ 2 s ° E
o s, % % E I 90/8/2 Ba, o
a , 3
Eg 90/8/2 2ap * O . - Aa,, A,e,
= 95/4/1 o AAAaa AAAAAAA?”O o%':" = M 6 0 00 b4 ‘oA‘cA:‘?;'an\d\
3 00000 o‘o‘o‘c}cﬁéc;[‘:AAzZo. 0%y, 10° L c e ees o s 00 a0 J
10° & '.'.."'..'.'°'O‘-‘.‘.‘AA.A‘02'<’<’ 4 op E
PP "‘Aﬁs}%
o
102 sl | " Ll | Lo 102 | n el
10’ 10 10° 10* 10° 10 10 10°
|G* (Pa) o (Pa)

Figure 111.67 : Représentation des bifurcations de viscosité au dessus du seuil de percolation pour les mélanges

compatibilisés : (a) viscoélasticité linéaire — (b) viscoélasticité non-linéaire

L’évolution des contraintes seuil oy et 7, obtenues dans les domaines de viscoélasticité linéaire et
non-linéaire, respectivement, en fonction de la fraction volumique d’argile est représentée a la
Figure 111.68 pour les mélanges compatibilisés. Une dépendance en loi puissance est également
observée pour la contrainte seuil en écoulement continu, et on obtient :

1,840,1
T, < ¢ (111.26)

Aubry et al. (2005) ont proposé de relier les propriétés rhéologiques de nanocomposites PA-12/argile
caractérisées aux petites et grandes déformations par I'expression 111.27. Combinée aux relations

[11.16 et 111.17 du modele de Shih et al. (1990), il est possible de relier 7, a la dimension fractale via la
relation 111.28.

T, <G 7, (11.27)

2

o ¢(3—d/)

7, (11.28)

En combinant les relations I11.10 et 1ll.27, on remarque que la relation proposée par Aubry et al.
fonctionne parfaitement dans notre cas :

— ¢1,8

Piau et al. (1999) ont proposé un modele d’agrégation fractale, différent de celui de Shih et al.

(1990), afin de décrire les propriétés élastiques de suspensions de silice. Leur modéle prédit les
dépendances suivantes :

T, <0y, <97 (111.29)

5
’ (3-d,)
G,o<¢
4

o )

(11.30)

7, (1.31)

Dans notre cas, les relations I11.30 et Il1l.31 donnent respectivement une dimension fractale de 1,4
et 0,8. La divergence de ces valeurs de d;signifie que ce modéle ne s’applique pas a nos matériaux.
Cela est probablement di a I'anisotropie des charges de montmorillonite, ce modele ayant été
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développé pour des systemes contenant des charges sphériques de silices. On peut cependant
relever que ce modele s’applique dans le cas de nanocomposites modeéles PEQ/laponite [Loiseau et
Tassin (2006)], les particules de laponite ayant un rapport d’aspect nettement inférieur a celui des
particules de montmorillonite.
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Figure 111.68 : Evolution en lois puissance de o, et 7, en fonction de la fraction volumique d’argile ¢

111.6 Synthése des résultats et conclusions

L’objectif de ce chapitre était de comprendre l'influence de la formulation sur la structure et les
propriétés des nanocomposites d’argile lamellaire a matrice polypropyléne au travers de leur mise en
ceuvre en mélangeur interne. Nous avons pu constater dans un premier temps I'incompatibilité de la
matrice polypropyléne avec l'argile organophile en I'absence d’agent compatibilisant, la structure
obtenue étant de type immiscible, caractérisée par la présence d’agglomérats et d’agrégats d’argile.
Le PP employé montre effectivement une incapacité a intercaler et a exfolier I'argile, signe que le
traitement organique de I'argile est insuffisant pour former une nanostructure au sein de la matrice
PP. Le compatibilisant polypropylene greffé en anhydride maléique montre quant a lui une affinité
avec l'argile organophile, permettant son intercalation et son exfoliation partielle, révélées
respectivement par les analyses DRX et MET. L'étude des mélanges ternaires PP/PP-g-MA/argile
confirme la capacité du PP-g-MA a agir comme un compatibilisant car il permet d’obtenir une
structure intercalée/exfoliée. La faible viscosité du PP-g-MA semble cependant limiter la dispersion
de I'argile en mélangeur interne lorsque sa concentration est trop élevée (typiquement supérieure a
30 % en masse), la dispersion de l'argile semblant nécessiter des contraintes mécaniques
relativement élevées lors du procédé de mélange. La réalisation de nanocomposites PP/PP-g-
MA/argile par voie mélange maitre permet d’obtenir de meilleurs résultats concernant I'état de
dispersion de I'argile, menant a une amélioration des propriétés mécaniques plus prononcée en
terme de rigidité, comparativement a la voie d’élaboration directe pour une formulation équivalente.
Le comportement rhéologique des nanocomposites dans leur domaine de viscoélasticité linéaire est
sensible a I'état de dispersion de l'argile, en particulier au niveau d’exfoliation qui favorise des
interactions entre les particules d’argile dispersées a I'échelle nanométrique. Le couplage des
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analyses rhéologiques avec les observations MET a effectivement permis de mettre en évidence que
I’exfoliation progressive de I’argile entraine un rapprochement des particules (similaire a la transition
d’'un régime dilué vers un régime concentré), amenant le systeme chargé a un comportement
rhéologique de type pseudo-solide, dont I"absence de zone terminale est due a la réponse élastique
du réseau formé par les feuillets d’argile, comparable a un gel physique. Le niveau d’exfoliation peut
ainsi étre quantifié par la mesure d’une contrainte seuil d’écoulement. La quantité de PP-g-MA
présent dans le mélange ternaire PP/PP-g-MA/argile doit étre minimisée, d’une part pour des
questions de co(t, mais également parce que la fragilité de ce matériau a I'état solide entraine une
baisse significative de la ténacité des nanocomposites obtenus lorsque la quantité de PP-g-MA
excede environ 15 % en masse. Cette diminution des propriétés de ténacité se manifeste par
I"apparition d’une rupture fragile lors des essais en traction uniaxiale, ainsi que par la diminution de
I"allongement a la rupture lorsque la quantité de PP-g-MA est augmentée. De plus, nous n’avons pas
observé d’amélioration de I|'état de dispersion ni des propriétés mécaniques au-dela d’une
concentration en PP-g-MA de 20 % en masse (pour un taux d’argile fixé a 5 % en masse). L'étude de
I'influence de la concentration en argile a permis de révéler une amélioration des propriétés au-dela
d’un taux de 3 % en masse pour les mélanges compatibilisés. Les systemes non-compatibilisés ne
présentent aucun intérét du point de vue des propriétés mécaniques, quel que soit le taux d’argile
utilisé (limité dans notre cas a une gamme comprise entre 1 et 9 % en masse). Les analyses
rhéologiques ont également permis de déterminer un seuil de percolation d’environ 3 % en masse
pour les mélanges compatibilisés avec un rapport PP-g-MA/argile de 4/1. Au-dela du seuil de
percolation, des effets de déstructuration du réseau d’argile ont été observés par comparaison des
comportements rhéologiques dans les domaines de viscoélasticité linéaire et non-linéaire.

L'influence des parameétres de mise en ceuvre n’a pas été abordée dans ce chapitre afin de se
focaliser sur I'importance de la formulation. Le chapitre suivant est axé sur I'influence des conditions
opératoires sur la formation de matériaux nanocomposites PP/PP-g-MA/argile par extrusion bivis,
procédé continu de mélange déja utilisé a I'échelle industrielle, notamment pour la mise en ceuvre
de matériaux composites classiques. Au vu des résultats de ce chapitre, nous avons choisi d’utiliser
un procédé d’élaboration par voie mélange maitre, qui permettra d’obtenir une formulation
PP/PP-g-MA/argile de 85/10/5 (fractions massiques) aprés dilution du mélange maitre dans la
matrice polypropylene. Cette formulation réalisée en mélangeur interne a effectivement permis
d’obtenir un état d’exfoliation satisfaisant, ainsi qu’un bon compromis rigidité/ténacité du point de
vue des performances mécaniques. L'enjeu consiste maintenant a montrer a quel point les
conditions d’extrusion permettront d’améliorer I'état de dispersion et les propriétés du systeme
nanocomposite.
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Chapitre IV : Dispersion d’argile organophile dans une matrice polypropyléne
par extrusion bivis corotative

L’étude réalisée au chapitre précédent a permis de mettre en évidence I'importance de I'agent
compatibilisant pour la réalisation de nanocomposites d’argile lamellaire a matrice polypropyléne en
mélangeur interne. En particulier, nous avons pu constater que le recours a une méthode
d’élaboration par voie mélange maitre de rapport compatibilisant/argile égal a 2/1 permet d’obtenir
un matériau nanostructuré aux propriétés mécaniques supérieures a celles de la matrice, bien que
I'influence des conditions de mélange n’ait pas été exploitée. Le présent chapitre est consacré a la
réalisation de nanocomposites PP/PP-g-MA/argile par extrusion bivis corotative, procédé continu de
mise en ceuvre principalement utilisé pour réaliser des opérations de mélange ou d’extrusion
réactive. L'accent est porté sur I'influence des conditions opératoires sur la structure et les propriétés
des nanocomposites obtenus, ainsi que sur la structuration du matériau en écoulement au cours du
procédé d’extrusion.

IV.1 Introduction au procédé d’extrusion bivis

Le principe de la mise en forme des matériaux polymeéres consiste a "plastifier" la matiere, c’est-
a-dire passer de I'état solide a I'état liquide (on peut parler de fusion dans le cas des polymeres semi-
cristallins) afin de lui imposer une forme que I'on fige ensuite par refroidissement. Les polyméres
étant de mauvais conducteurs de la chaleur (conductivité thermique d’environ 0,2 W.m™'C* pour les
thermoplastiques), cette étape de plastification ne peut étre réalisée uniqguement par conduction
thermique, méme dans des entrefers étroits tels que les systémes vis-fourreau employés en
extrusion. La forte viscosité des polymeéres (de 'ordre de 10° Pa.s) entraine un important phénoméne
d’auto-échauffement par dissipation visqueuse lorsqu’ils sont cisaillés entre le fourreau et la vis en
rotation, contribuant ainsi largement a I'apport calorifique de la matiére [Agassant et al. (1996)].
L’extrusion bivis est un procédé continu qui consiste a utiliser deux vis (paralléles dans la plupart des
cas) en rotation dans un fourreau de section en forme de huit de facon a malaxer la matiére apres
I’étape de plastification, combinant ainsi les principes du mélangeur interne et du procédé
d’extrusion. Sont d’abord apparues des machines contrarotatives, suivies plus tard par des
extrudeuses bivis corotatives.

Chambre en C

/ \
@ GO

Vis contrarotatives

Chenal continu

Vis conjuguées Eléments malaxeurs
a deux filets bilobes

Coupe A-A

Vis corotatives a deux filets
(a) (b)

Figure IV.1 : (a) Echange de matiére d’une vis a I'autre dans la zone d’interpénétration pour une configuration
contrarotative et corotative, (b) représentation des éléments principalement utilisés en extrusion bivis
[Vergnes et Chapet (2001)]
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Ces deux catégories d’extrudeuses bivis se différencient notamment par leur capacité a créer un
écoulement de matiére d’une vis a I'autre dans la zone d’interpénétration, comme l’illustre la Figure
IV.1a. Les vis contrarotatives ne permettent quasiment aucune circulation de matiére entre elles et la
matiere progresse le long des vis en formant des chambres en forme de C. En revanche, les vis
corotatives permettent une ouverture importante entre elles et la matiére s’écoule le long d’une
trajectoire hélicoidale en huit, formant ainsi un chenal continu [Vergnes et Chapet (2001)]. Cette
particularité fait de I'extrusion bivis corotative un procédé tres utilisé pour élaborer des produits
semi-finis (compoundage) ainsi que pour incorporer des charges dans des matrices polymeres ou
encore pour réaliser des opérations de mélange réactif. Une autre particularité du procédé
d’extrusion bivis réside dans la modularité du profil de vis, principalement constitué par deux
catégories d’éléments : les éléments de vis et les éléments malaxeurs (cf. Figure IV.1b).

Pic de pression

vis a deux filets

(a) (b)

Figure IV.2 : (a) Ecoulement de la matiére dans des vis corotatives & un et deux filets, (b) représentation
déroulée du convoyage de la matiéere dans un bloc d’éléments malaxeurs [Vergnes et Chapet (2001)]

Les éléments de vis se différencient par leurs dimensions (longueur, pas, épaisseur des filets), leur
nombre de filets ainsi que par leur sens d’hélicité (positif si le déplacement va de I'amont vers I'aval
de I'extrudeuse, négatif dans le cas contraire). Les éléments de vis a deux et trois filets permettent de
répartir I'’écoulement de la matiére sur des chenaux paralléles et indépendants, contrairement aux
vis a filet unique, comme l'illustre la Figure 1V.2a. Les vis a deux et trois filets induisent une faible
restriction lors du passage de la matiére d’une vis a I'autre et facilitent sa progression, c’est la raison
pour laquelle ces éléments sont utilisés dans les zones de convoyage (les vis a deux filets étant les
plus couramment utilisées). Les vis a un filet imposent une restriction plus importante et entrainent
une montée en pression dans la zone d’interpénétration. Elles sont souvent utilisées en amont de la
filiere pour créer une zone de pompage qui permet a la matiére de traverser la filiere sous I'effet de
la pression engendrée dans ces éléments. Les éléments malaxeurs sont exempts d’hélicité et se
présentent en général sous forme de disques bilobes ou trilobes, associés en série pour former une
pseudo-hélice a pas positif, négatif ou neutre selon I'angle de décalage des lobes et les dimensions
de ces éléments. Une premiere description du mode de convoyage de la matiére dans ces éléments a
été proposée par Werner (1976). Le mouvement relatif des éléments malaxeurs par rapport au
fourreau engendre une montée en pression de la matiere (de fagon similaire a un patin
hydrodynamique). Les malaxeurs étant décalés les uns par rapport aux autres, on obtient un gradient
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de pression axial qui entraine un débit de matiére dans la direction axiale et dont le sens dépend des
angles de décalage entre les malaxeurs (cf. Figure IV.2b). Il existe d’autres géométries d’éléments
malaxeurs plus spécifiques, le principe restant de séparer et recombiner le flux de matiére afin
d’améliorer la qualité de mélange. La géométrie du profil peut donc étre assez complexe selon la
combinaison de ces différents éléments. L'extrusion bivis se démarque également de I'extrusion
monovis par son mode de convoyage des granulés solides. En effet, le mouvement des vis
interpénétrées entraine un déplacement positif qui permet un transport solide caractérisé par un
remplissage partiel des chenaux des vis, contrairement au cas de I’extrusion monovis ou le transport
solide est guidé par le frottement exercé entre les granulés, le fourreau et la vis. La fusion des
granulés en extrusion bivis est généralement réalisée par une zone constituée d’éléments restrictifs
(vis a pas inverse, éléments malaxeurs décalés de facon a créer une pseudo-hélice a pas négatif ou
neutre). Les granulés passent de I'état solide a I'état fondu sur seulement quelques centimétres au
travers des éléments restrictifs. Ce mécanisme de fusion assez complexe differe de celui observé en
extrusion monovis. Une autre spécificité des extrudeuses bivis est de pouvoir fonctionner en n’étant
que partiellement remplies. Cette derniere caractéristique permet d’avoir un découplage partiel
entre la vitesse de rotation des vis N et le débit massique d’alimentation en matiere Q. Lors du
fonctionnement, les éléments restrictifs sont généralement remplis tandis que les éléments de
convoyage ne sont que trés partiellement remplis. Le taux de remplissage global d’une extrudeuse
bivis pour un profil de vis donné est proportionnel au rapport Q/N [Vergnes et Chapet (2001)].

» Méthodologie des essais d’extrusion

Les essais d’extrusion ont été réalisés en utilisant le profil de vis décrit au Chapitre Il. Les
principaux éléments constitutifs du profil sont présentés sur la Figure IV.3. Tous les matériaux (PP,
PP-g-MA, mélange maitre et argile) ont été étuvés sous vide a 80°C pendant 15 heures
préalablement aux essais d’extrusion. Toutes les zones du fourreau, y compris la filiere, ont été
régulées a une méme valeur de température, a I'exception de la premiére zone (correspondant a
I'introduction des granulés) qui a été maintenu a 80°C afin de permettre le transport solide.

Eléments de

P . Bloc d’éléments Eléments de vis . Eléments de vis
Eléments de vis . s ) transition de s .
< . . malaxeurs bilobes a deux filets X a un filet
a deux filets (pas direct) B i & o = deux filets "
décalés a 90 (pas inverse) . (pas direct)
vers un filet

Figure IV.3 : Photos des principaux éléments utilisés pour constituer le profil de vis
de I'extrudeuse Rheomex PTW24
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La majorité des essais d’extrusion a été réalisée en utilisant une voie mélange maitre, c'est-a-dire en
diluant un prémélange hautement concentré en argile dans la matrice PP. Le mélange maitre utilisé
ici présente une proportion PP/PP-g-MA/argile de 40/40/20 (% en masse). Le PP et le mélange maitre
ont préalablement été mélangés a sec dans une proportion PP/mélange maitre de 75/25 (% en
masse) afin d’obtenir des nanocomposites PP/PP-g-MA/argile de proportion 85/10/5 (% en masse),
avant d’étre simultanément introduits au niveau de la trémie d’alimentation principale, située au
début du profil de vis (cf. Figure IV.4a). Quelques essais ont été réalisés par voie directe, a titre
comparatif. Pour ces essais, un mélange a sec des granulés de PP et PP-g-MA a été introduit au
niveau de la trémie d’alimentation principale a un débit Q; et 'argile a été introduite a I'aide d’un
doseur de poudre au niveau de la zone centrale du profil de vis pour un débit Q,, tel gu’illustré sur la
Figure IV.4b. Les débits Q; et Q, ont été ajustés afin d’obtenir une formulation identique a celle
utilisée par voie mélange maitre.

PP + mélange maitre

(b) Alimentation en matiére dans le cas de la voie directe

Figure IV.4 : Zones d’alimentation en matiére par dosage pondéral.

Le logiciel PolySoft® permet de suivre la régulation en température du fourreau ainsi que
d’enregistrer I'ensemble des parametres mesurés au cours des essais (couple exercé sur les vis,
pression en sortie de filiere, températures des dix zones du fourreau). L’énergie mécanique
spécifique est calculée a partir de la valeur du couple C selon la formule suivante :

P .
E MS — moteur . C N
N__-C 0

max max

(IV.1)

Poteur représente la puissance du moteur et vaut 11 kW, N, et Cno correspondent aux valeurs
maximales de vitesse de rotation des vis et de couple et valent respectivement 1000 tr/min et 180
N.m. La température de la matiere fondue en sortie de filiere a été mesurée a l'aide d’un
thermocouple. Une estimation des temps de séjour a été réalisée en ajoutant un granulé coloré dans
la trémie d’alimentation en matiere. Le temps d’apparition de la teinte colorée correspond au temps
de séjour minimal et le temps pour lequel I'intensité de la couleur parait maximale est considéré
comme le temps de séjour moyen. On estime que l'erreur de mesure de ces deux temps est de
quelques secondes. Le temps auquel la couleur semble disparaitre a également été mesuré et
considéré comme le temps de séjour maximal, bien que ce troisieme temps soit nettement moins
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facile a déterminer. Par conséquent, cette derniere mesure ne peut étre considérée comme valable
et ne sera donnée qu’a titre indicatif.

A

Intensité de coloration

\ ]

Temps

Figure IV.5: Courbe typique de distribution des temps de séjour en extrusion bivis corotative et temps
caractéristiques relevés lors des essais d’extrusion a I'aide d’un traceur coloré

Chaque essai nécessite environ dix minutes pour stabiliser I'ensemble des parameétres d’extrusion
(couple, température et pression en sortie de filiere, etc). Une fois ce régime stationnaire atteint, on
effectue les mesures de temps de séjour et de température matiere en sortie de filiere, puis les joncs
d’extrusion sont solidifiés en passant dans un bain d’eau a température ambiante avant d’étre
granulés en continu.

IV.2 Influence des parameétres d’extrusion sur la structure des nanocomposites

Les conditions opératoires sont déterminées par la valeur de la vitesse de rotation des vis N, le
débit d’alimentation Q et la température de régulation du fourreau T,. L'influence de chacun de ces
parametres a été étudiée en faisant varier un seul parameétre a la fois. L’'ensemble des conditions
testées est regroupé dans le Tableau IV.1.

Tableau IV.1 : Conditions expérimentales utilisées en extrusion bivis par voie mélange maitre.
Les proportions PP/PP-g-MA/argile sont 85/10/5 (% en masse) dans tous les cas

N (tr/min)  Q (kg/h) Treq (°C)

100 3 180
300 3 180
500 3 180
700 3 180
900 3 180
500 6 180
500 10 180
500 15 180
500 20 180
300 3 200
300 3 220
300 3 240
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IV.2.1 Relations entre les conditions opératoires et les parameétres d’extrusion

Lors des essais d’extrusion, il est possible de déterminer certains paramétres caractéristiques de
I’écoulement de la matiere fondue au sein de I'extrudeuse, tels que le temps de séjour et la
température matiere en sortie de filiere. L’énergie mécanique spécifique, déterminée a partir du
couple exercé par la matiere sur les vis, fait également partie des parameétres caractéristiques d’un
essai d’extrusion. Le comportement rhéologique des polymeres entraine une sensibilité de ces
parametres vis-a-vis des conditions opératoires (vitesse de rotation des vis, débit d’alimentation,
température du fourreau et conception du profil de vis). Nous commencgons donc par passer en
revue l'incidence des parametres opératoires N, Q et T, sur les parameétres d’extrusion.

> Influence de la vitesse de rotation des vis

Cing essais ont été réalisés en variant la vitesse de rotation des vis N de 100 a 900 tr/min par
incréments de 200 tr/min en fixant les autres parametres (Q = 3 kg/h et T,s, = 180°C). L’évolution de
la température matiere mesurée en sortie de filiere en fonction de N est représentée a la Figure IV.6.
On y remarque un net accroissement de la température matiere avec I'augmentation de N, les
valeurs étant comprises entre 191 et 253 °C. Cette importante élévation en température matiere
comparativement a la température de régulation du fourreau (T,s; = 180°C) est le signe d’un auto-
échauffement de la matrice polymeére sous I'effet du cisaillement, déja constaté lors de la réalisation
de nanocomposites en mélangeur interne au chapitre précédent. L'intensité de cisaillement étant
plus importante lorsque N augmente, il est logique d’observer un phénomeéne de dissipation
visqueuse de plus en plus marqué. L'analyse thermogravimétrique de I'argile organophile utilisée
(Dellite® 67G), présentée au chapitre Il, indique une dégradation des tensioactifs marquée au-dela
d’une température de 220°C. Il est donc probable que cette dégradation ait lieu pour des valeurs de
N supérieures a 600 tr/min dans les conditions testées.
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Figure IV.6 : Température matiére en sortie de filiére en fonction de la vitesse de rotation des vis N.
Q=3kg/het T,y =180°C
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Chapitre IV : Dispersion d’argile organophile dans une matrice polypropyléne par extrusion bivis corotative

La valeur des temps de séjour en fonction de N est reportée sur la Figure IV.7. Une diminution des
temps de séjour est observée lorsque N augmente, particulierement prononcée entre 100 et 300
tr/min. Néanmoins, le temps de séjour moyen est réduit par un facteur inférieur a deux lorsque N est
guasiment multiplié par dix. Ce résultat est par ailleurs déja connu de la littérature [Poulesquen et al.
(2003)].
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Figure IV.7 : Temps de séjour en fonction de la vitesse de rotation des vis N. Q = 3 kg/h et T,s; = 180°C

Une diminution du couple exercé par la matiére sur les vis est observée lorsque N augmente, comme
le montre la Figure IV.8a. Nous avons vu que la température matiere augmentait sensiblement avec
N, ce qui induit une diminution de la viscosité de la matrice et ainsi de la valeur du couple mesuré
pendant I'extrusion. Cette diminution de couple est également due a un remplissage plus faible de
I’extrudeuse lorsque la valeur de N est augmentée en gardant Q constant, le taux de remplissage
étant proportionnel au rapport Q/N [Noé (1992)]. On obtient une relation linéaire de I’énergie
mécanique spécifique avec N (cf. Figure 1V.8b).
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Figure IV.8 : Evolution du couple (a) et de I’énergie mécanique spécifique (b)
en fonction de la vitesse de rotation des vis N. Q = 3 kg/h et T,s; = 180°C
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Chapitre IV : Dispersion d’argile organophile dans une matrice polypropyléne par extrusion bivis corotative

» Influence du débit d’alimentation

Le débit d’alimentation a été varié de 3 a 20 kg/h tout en fixant N = 500 tr/min et T,s, = 180°C (cf.
Tableau IV.1). La température matiére mesurée en sortie de filiere, représentée a la Figure 1IV.9, peut

étre considérée indépendante du débit d’alimentation sur la gamme testée. Cela montre que 'auto-

échauffement de la matrice est principalement guidé par la vitesse de rotation des vis (ici constante).
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Figure IV.9 : Température matiére en sortie de filiére en fonction du débit d’alimentation Q.

N =500 tr/min et Tz, = 180°C

Les temps de séjour associés a la variation du débit d’alimentation sont représentés a la Figure 1V.10.

On observe logiquement une diminution des temps de séjour lorsque Q augmente, cette
dépendance pouvant étre décrite par une loi en Q.
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Figure 1V.10 : Temps de séjour en fonction du débit d’alimentation Q. N = 500 tr/min et T,¢; = 180°C

Il est possible d’estimer le temps de séjour moyen de la matiére en considérant les différentes zones

de I'extrudeuse, les conditions en N et Q, (débit volumique) ainsi que la description géométrique des
éléments [Vergnes et Chapet (2001), Poulesquen (2001)] :
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Chapitre IV : Dispersion d’argile organophile dans une matrice polypropyléne par extrusion bivis corotative

e Zone de transport solide (éléments de vis a pas direct) :
1 L.
H=—>y—"- (IV.2)

¢ Zone d’écoulement fondu sans pression (éléments de vis a pas direct) :

= —Z (IV.3)

Bcosqo

e Zone d’écoulement fondu sous pression :

15 :L(ZS-L,{ +vﬁ,j (IV.4)
0,\%

v

L;; correspond a la longueur de chenal considérée, B;; correspond au pas des éléments de vis
considérés, ¢ est I'angle que fait le filet avec un plan perpendiculaire a I'axe de la vis, S est la surface
de la section libre du fourreau, L, correspond a la longueur cumulée des éléments restrictifs et Vv
correspond au volume de la filiere. On obtient I'expression suivante pour le temps de séjour moyen :

= Z Z +QL(ZS-L,{+VJ;,]:%+£ (IV.5)
k

Bjcos’ (P Y 0,

A partir des mesures expérimentales réalisées en variant les paramétres N et Q, une méthode des
moindres carrés permet d’obtenir I'expression suivante pour le profil de vis utilisé :

_ 120 268
7(s)= + (IV.6)
N(r/s) O(kg/h)

La Figure IV.11 montre que les temps de séjours moyen calculés a partir de I'éq. IV.6 sont en trés bon
accord avec les valeurs obtenues expérimentalement.
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Figure IV.11 : Comparaison des valeurs du temps de séjour moyen
calculées a partir de I'équation IV.6 et des valeurs mesurées expérimentalement

Les évolutions du couple et de 'EMS en fonction de Q sont représentées a la Figure IV.12. On
observe un accroissement linéaire du couple avec le débit d’alimentation. Cet effet peut étre relié au
taux de remplissage de I'extrudeuse, également proportionnel a Q lorsque N est constant. Ainsi,
I"augmentation de Q entraine la présence d’une quantité de matiere plus importante au sein de
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Chapitre IV : Dispersion d’argile organophile dans une matrice polypropyléne par extrusion bivis corotative

I’extrudeuse, exercant un couple plus élevé sur les vis. Malgré cet accroissement du couple,
I’augmentation du débit d’alimentation entraine une décroissance de 'EMS en Q™" comme lillustre la
Figure I1V.12b.
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Figure IV.12 : Evolution du couple (a) et de I’énergie mécanique spécifique (b)
en fonction du débit d’alimentation Q. N = 500 tr/min et T,;, = 180°C

> Influence de la température de régulation du fourreau

Des essais ont été réalisés pour une valeur de température de régulation du fourreau T, allant
de 180 a 240 °C par incrément de 20°C, en maintenant constantes les valeurs de N et Q,
respectivement de 300 tr/min et 3 kg/h. La température matiére mesurée en sortie de filiere
présente une augmentation linéaire avec T, (cf. Figure 1V.13), la valeur moyenne de I'écart entre la
température matiere et la température de régulation étant d’environ 17°C sur la gamme de
température testée.
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Figure IV.13 : Température matiére en sortie de filiere en fonction de la température de régulation du
fourreau T,¢5. N = 300 tr/min et Q = 3 kg/h. La droite en pointillés indique les isovaleurs.
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Chapitre IV : Dispersion d’argile organophile dans une matrice polypropyléne par extrusion bivis corotative

Les temps de séjour mesurés se sont révélés étre indépendants de la température de régulation du

fourreau, comme le montre la Figure 1V.14. Cela laisse supposer que la viscosité du fondu n’a aucune

influence sur les temps de séjour pour des valeurs fixes en N et Q, ce qui a déja été observé dans la
littérature [Berzin (1998), Fornes et al. (2001), Poulesquen et Vergnes (2003)].
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Figure IV.14 : Temps de séjour en fonction de la température de régulation du fourreau T,s,.
N =300 tr/min et Q = 3 kg/h

En revanche, la diminution de viscosité entrainée par l'augmentation de température induit

logiquement un affaiblissement du couple et de I'énergie mécanique spécifique, comme le montre la

Figure IV.15.
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Figure IV.15 : Evolution du couple (a) et de I’énergie mécanique spécifique (b)

en fonction de la température de régulation du fourreau T,s,. N = 300 tr/min et Q = 3 kg/h
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Chapitre IV : Dispersion d’argile organophile dans une matrice polypropyléne par extrusion bivis corotative

IV.2.2 Validation de la simulation numérique du procédé d’extrusion via le logiciel LUDOVIC®

Des calculs correspondant a chacune des conditions opératoires testées expérimentalement ont
été réalisés grace au logiciel LUDOVIC®. Le transfert thermique du fourreau a été associé a un
nombre de Nisselt de 40, tandis que des conditions adiabatiques ont été imposées en filiere
(Nugiere = 0). La comparaison entre les valeurs de température matiére en sortie de filiére calculées et
obtenues expérimentalement est représentée a la Figure IV.16a. On observe un accord tres
satisfaisant des valeurs, |'écart relatif maximum étant inférieur a 5 %. La méme comparaison est
effectuée pour I'énergie mécanique spécifique a la Figure 1V.16b. Une bonne concordance des
valeurs est observée jusqu’a environ 600 kWh/t. Au-dela, les valeurs d’énergie calculées semblent
étre sous-estimées comparativement aux valeurs mesurées (ces cas correspondent a N > 500 tr/min).
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Figure IV.16 : Comparaison des valeurs calculées a I'aide du logiciel LUDOVIC® aux valeurs mesurées
expérimentalement - (a) température matiére en sortie de filiere, (b) énergie mécanique spécifique

Les distributions de temps de séjour calculées sont représentées en fonction de N et Q aux Figures
IV.17a et IV.17b, respectivement. Une diminution des temps de séjours est observée lorsque N
augmente, en particulier entre 100 et 300 tr/min comme nous l'avions constaté au travers des
mesures expérimentales (cf. Figure IV.7), de méme lorsque Q augmente. Les variations en
température de régulation du fourreau T, n’ont aucune influence sur la distribution de temps de
séjour. Les temps de séjour minimaux et moyens calculés pour I'’ensemble des conditions opératoires
testées sont en accord avec les valeurs expérimentales comme le montre la Figure I1V.17.
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Figure IV.17 : Distribution de temps de séjour en fonction de N (a) et Q (b) obtenue a I'aide du logiciel Lubovic®
- (c) comparaison des temps de séjour minimaux et moyens calculés et mesurés expérimentalement

La concordance entre les valeurs calculées et celles mesurées expérimentalement au niveau de la
sortie de filiere permet de valider la simulation numérique du procédé d’extrusion bivis réalisée en
utilisant le logiciel LUDOVIC®. La simulation nous permettra ainsi de remonter & I'évolution des
différents parametres d’extrusion le long du profil de vis et a la connaissance de parameétres non
mesurables (contraintes, déformation, taux de cisaillement, taux de remplissage, etc.).

IV.2.3 Influence des conditions opératoires sur les structures obtenues

La répercussion des conditions opératoires sur I'état de dispersion de l'argile au sein de la
matrice est présentée dans cette partie. Les techniques de microscopie électronique a balayage et en
transmission, ainsi que la diffraction des rayons X et le comportement rhéologique des matériaux
obtenus sont utilisés afin de décrire au mieux I'état de dispersion de I'argile au sein de la matrice,
tant a I'échelle micrométrique que nanométrique.

> Influence de la vitesse de rotation des vis

Lors du mélange a I’état fondu, I'état de dispersion de I'argile résulte de la compétition entre les
fortes interactions cohésives des particules d’argiles et les contraintes de cisaillement engendrées
par I'écoulement de la matiere. L'intensité du cisaillement étant principalement reliée a la vitesse de
rotation des vis N, il semble particulierement intéressant d’étudier I'influence de ce paramétre sur
I’état de dispersion. La Figure IV.18 montre les images MEB typiques des structures obtenues pour
différentes valeurs de N. On y remarque la présence d’agglomérats dont les tailles maximales
diminuent lorsque N augmente. L’analyse quantitative des images MEB permet de tracer les
distributions de taille des agglomérats présents dans ces échantillons (cf. Figure IV.19). Le diamétre
équivalent des agglomérats atteint jusqu’a 172 um dans le cas de la plus faible valeur de N testée
(100 tr/min). La majorité de la population des agglomérats posséde un diamétre équivalent compris
entre 10 et 40 um et I'augmentation de N entraine une importante diminution du nombre
d’agglomérats sur toute la gamme de taille considérée, ce qui s’explique par la rupture d’une partie
des agglomérats vers des diametres équivalents inférieurs a 10 um qui ne sont pas pris en compte
lors de cette analyse. Le rapport d’aires et la densité surfacique d’agglomérats, représentés sur la
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Figure 1V.20, décroissent de facon similaire lorsque N augmente, confirmant une amélioration de la

qualité de dispersion micrométrique sous I'effet de I'intensification du cisaillement.

| —

(a) N =100 tr/min (b) N =300 tr/min

(c) N =500 tr/min (d) N =700 tr/min

(e) N =900 tr/min

Figure IV.18 : Images MEB des nanocomposites obtenus pour différentes valeurs de N.
Q =3 kg/h et T,y = 180°C. Grossissement x200
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N
N
o
N

(a) " 1(b)
M 100 tr/min M 100 tr/min
10 M 300 tr/min W 300 tr/min
W 500 tr/min l 500 tr/min
M 700 tr/min H 700 tr/min
8 M 900 tr/min W 900 tr/min

0,1

0‘|‘| T T T T
0 100

10 20 30 40 5 60 70 80 90 9 110 120 130 140 150 160 170
Diamétre équivalent (um) Diameétre équivalent (um)

Nombre d'agglomérats (mm?)
Nombre d'agglomérats (mm?3)

Figure IV.19 : Distributions de taille des agglomérats obtenues par analyse quantitative des images MEB pour
différentes valeurs de N. Q = 3 kg/h et T,¢; = 180°C - (a) de 10 a 95 um, (b) de 90 & 175 um
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Figure IV.20 : Rapport d’aires et densité surfacique d’agglomérats en fonction de N.
Q=3kg/h et T,s;=180°C

Des observations a plus fort grossissement réalisées en MET sont présentés a la Figure 1V.21. On
remarque la présence simultanée de tactoides et de feuillets exfoliés. La transition de 100 a 300 puis
500 tr/min meéne a une réduction de I'épaisseur des tactoides qui passe d’environ 100 a 50 et 20 nm
en moyenne, respectivement. Cette diminution du nombre de feuillets par empilement
s’accompagne d’une réduction de la distance entre les particules d’argile. En revanche, aucune
variation évidente de la nanostructure n’est observée au-dela de N = 500 tr/min. L’état de dispersion
nanométrique est donc favorisé par I'augmentation de N, au moins jusqu’a une valeur proche de 500
tr/min. Ces observations mettent également en avant une orientation préférentielle des feuillets et
tactoides d’argile qui correspond probablement au plan d’écoulement des éprouvettes injectées. Par
ailleurs, les particules d’argile les moins dispersées ne sont parfois pas orientées dans la méme
direction que les particules fines, comme on peut le constater sur la Figure IV.21a. Cette orientation
aléatoire peut étre due a un rapport d’aspect plus faible des grosses particules d’argile.
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(b) N =300 tr/min

(c) N =500 tr/min (d) N =700 tr/min

(e) N =900 tr/min

Figure IV.21 : Observations MET des nanocomposites obtenus pour différentes valeurs de N.
Q =3 kg/h et T,s; = 180°C. Grossissement x40000
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Chapitre IV : Dispersion d’argile organophile dans une matrice polypropyléne par extrusion bivis corotative

Les diffractogrammes obtenus pour cette série de nanocomposites sont représentés a la Figure
IV.22. Des pics de diffraction reliés a la distance basale de I'argile sont présents pour toutes les
vitesses de rotation des vis testées. Cela signifie que I'exfoliation n’est que partielle, comme I'ont
déja montré les observations MEB et MET. Les valeurs de dy,; des nanocomposites obtenus pour N =
100 et 300 tr/min sont supérieures a celle de I'argile pure, mettant en évidence une structure
intercalée (cf. Figure 1V.23). Au-dela de 300 tr/min, les nanocomposites présentent des distances
basales inférieures a celle de I'argile pure. Cette diminution de dy; est probablement plus
significative d’une dégradation partielle des tensioactifs ammonium quaternaires que de la non-
intercalation des macromolécules de PP-g-MA dans |'espace interfoliaire. D’une facon générale, on
remarque que la distance basale a tendance a diminuer lorsque N augmente. Ce phénomeéne est
probablement lié a I’élévation en température matiere, entrainée par la dissipation visqueuse sous
I'effet de la vitesse de rotation des vis (cf. Figure IV.6). La température matiere mesurée en sortie de
filiere atteignant jusqu’a 253°C dans le cas ou N = 900 tr/min, il est plausible qu’une partie du
tensioactif soit dégradée ou désorbée de I'espace interfoliaire.
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Figure IV.22 : Diffractogrammes des nanocomposites obtenus pour différentes valeurs de N.
Q=3kg/h et T,sy=180°C
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Figure IV.23 : Evolution de la distance basale en fonction de N. Q = 3 kg/h et Treq = 180°C.

Nous avons vu au chapitre précédent que le comportement rhéologique des nanocomposites est
sensible a leur nanostructure, en particulier a leur niveau d’exfoliation. Les nanocomposites réalisés
en extrusion bivis ont été caractérisés dans le domaine de viscoélasticité linéaire. Le domaine linéaire
des échantillons obtenus pour les différentes valeurs en N a été déterminé par des tests de balayage
en déformation, représentés sur la Figure 1V.24a. Le comportement du mélange binaire PP/PP-g-MA
dans des proportions équivalentes aux mélanges chargés en argile est donné a titre de comparaison
sous la référence matrice. Une importante réduction du domaine linéaire est observée pour les
nanocomposites comparativement a la matrice. On remarque également que |'effet de renforcement
de I'argile, qui se traduit par un accroissement du module élastique aux faibles déformations, est
d’autant plus prononcé que N augmente. Nous pensons que cela est di a I'amélioration de I'état de
dispersion de I'argile, dans la mesure ou les observations MEB et MET corroborent cette hypothese.
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Figure V.24 : Evolution du module élastique des nanocomposites obtenus pour différentes valeurs de N en
fonction de la déformation (a) et du temps (b). Q = 3 kg/h et T,s; = 180°C. Les mesures sont effectuées a une

température de 180°C avec @ =1 rad/s. Les résultats obtenus avec la matrice sont indiqués a titre comparatif.
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Chapitre IV : Dispersion d’argile organophile dans une matrice polypropyléne par extrusion bivis corotative

Des balayages en temps sont ensuite réalisés pour une déformation constante de 1 % afin de rester
dans le domaine de viscoélasticité linéaire. Similairement a ce que nous avons pu observer au
chapitre précédent, les nanocomposites présentent une augmentation continue de leur module
élastique au cours du temps (cf. Figure 1IV.24b), particulierement prononcée sur les premieres 1800
secondes. Cette évolution semble d’autant plus marquée que N augmente, bien que I'allure des
courbes soit identique. Les balayages en fréquence sont donc réalisés avec le méme protocole qu’au
chapitre précédant : les échantillons sont laissés au repos en température (180°C) pendant 1800
secondes apres leur mise en place dans le rhéometre, afin de stabiliser leur comportement
rhéologique. La dépendance du module élastique et de la viscosité complexe avec la fréquence
angulaire est représentée sur la Figure IV.25. Les nanocomposites se différencient de la matrice en
montrant un plateau en G’ accompagné d’une augmentation de |7*| aux basses fréquences. Ce
comportement est de plus en plus marqué lorsque N varie de 100 a 500 tr/min. Les courbes
associées aux conditions N = 500, 700 et 900 tr/min sont quasiment superposées. Les données en
viscosité sont lissées par une loi de Carreau-Yasuda avec seuil (Equ. I.5).
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Figure IV.25: Dépendance en fréquence du module élastique (a) et de la viscosité complexe (b) des
nanocomposites obtenus pour différentes valeurs de N (Q = 3 kg/h et T,s; = 180°C). Les résultats obtenus avec la
matrice sont indiqués a titre comparatif. Les courbes continues représentent le lissage des données par une loi
de Carreau-Yasuda a seuil (Equ. 1.5) extrapolée sur la gamme de fréquence représentée. T = 180°C.
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Chapitre IV : Dispersion d’argile organophile dans une matrice polypropyléne par extrusion bivis corotative

La contrainte seuil op est représentée en fonction de N sur la Figure IV.26. On obtient une
augmentation linéaire de oy entre N = 100 et 500 tr/min avant de saturer a une valeur limite aux
valeurs de N supérieures a 500 tr/min. Cela suggére que I'augmentation en vitesse de rotation des vis
ne contribue plus a l'exfoliation de Il'argile au-dela d’une certaine limite. D’une maniére plus
qualitative, les observations MET présentées a la Figure 1V.21 suggerent également que Ia
nanostructure varie peu au-dela de N = 500 tr/min. Il est possible que les contraintes de cisaillement
aux hautes vitesses de rotation des vis soient atténuées par 'augmentation non négligeable de la
température matiere dans ces conditions extrémes, défavorisant ainsi I'exfoliation des feuillets
d’argile. De plus, la diminution de la distance basale observée a la Figure IV.23 au dessus de N = 500
tr/min ne facilite probablement pas la séparation des feuillets.
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Figure IV.26 : Evolution de la contrainte seuil o, en fonction de N. Q = 3 kg/h et Treg = 180°C

> Influence du débit d’alimentation

La variation du débit d’alimentation Q pour N et T, fixés permet essentiellement de jouer sur les
temps de séjours et le taux de remplissage de I'extrudeuse. Plusieurs études ont montré que la
qualité de dispersion de l'argile augmente avec le temps de séjour [Dennis et al. (2001),
Lertwimolnun et Vergnes (2005)], il semble donc important d’analyser I'impact du débit
d’alimentation sur I'état de dispersion de I'argile dans notre cas. Les observations MEB réalisées sur
les nanocomposites obtenus pour différentes valeurs de Q sont représentées a la Figure IV.27 et les
distributions de taille des agglomérats sont regroupées sur la Figure 1V.28. Il parait évident que
l"augmentation du débit d’alimentation entraine une réduction de la qualité de dispersion
micrométrique, donnant lieu a la présence d’agglomérats de plus grande taille. Les distributions de
taille montrent que l'augmentation de Q résulte en un accroissement marqué du nombre
d’agglomérats de diametres équivalents compris entre 10 et 40 um. On obtient ainsi une croissance
similaire du rapport d’aires et de la densité surfacique d’agglomérats avec Q (cf. Figure IV.29). Les
mécanismes de rupture d’agglomérats sont généralement rapides et peu dépendants du temps de
mélange, mais plutét de l'intensité du cisaillement [Manas-Zloczower et Feke (1989), Collin et
Peuvrel-Disdier (2005), Roux (2008), Boudimbou (2011)]. La dépendance temporelle de I'état de
dispersion des agglomérats observée ici peut suggérer un mécanisme de dispersion par érosion
[Scurati et al. (2005)], c'est-a-dire un détachement des particules en surface des agglomérats, déja
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Chapitre IV : Dispersion d’argile organophile dans une matrice polypropyléne par extrusion bivis corotative

mis en évidence dans le cas de charges de noir de carbone [Collin et Peuvrel-Disdier (2005)], de silice
[Scurati et al. (2005)] et de nanotubes de carbone [Kasaliwal et al. (2010)].

(a) Q=3 kg/h (b) @=6kg/h

(c)@=10kg/h (d) @ =15 kg/h

(e) Q=20kg/h

Figure IV.27: Images MEB des nanocomposites obtenus pour différentes valeurs de Q.
N =500 tr/min et T,sq = 180°C. Grossissement x200
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Figure IV.28 : Distributions de taille des agglomérats obtenues par analyse quantitative des images MEB pour
différentes valeurs de Q. N = 500 tr/min et T,s; = 180°C - (a) de 10 a 95 um, (b) de 90 & 175 um
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Figure IV.29 : Rapport d’aires et densité surfacique d’agglomérats en fonction de Q.
N =500 tr/min et Tz, = 180°C

Les clichés MET, présentés a la Figure 1V.30, révelent la présence de feuillets individuels et de

tactoides dont I’épaisseur a tendance a augmenter avec le débit d’alimentation, signe d’'une

exfoliation moins prononcée. La dispersion nanométrique est donc défavorisée par I'accroissement

de Q, similairement a ce que nous avons pu observer a I'échelle micrométrique en MEB.

(a) @=3kg/h
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Chapitre IV : Dispersion d’argile organophile dans une matrice polypropyléne par extrusion bivis corotative

(c) Q=10 kg/h " (d) Q = 15 kg/h

(e) @=20kg/h

Figure IV.30 : Images MET des nanocomposites obtenus pour différentes valeurs de Q.
N =500 tr/min et Trsq = 180°C. Grossissement x40000

Les résultats des analyses DRX sont présentés sur la Figure IV.31. On remarque que le pic de
diffraction de la distance basale se décale vers les angles de plus faibles valeurs lorsque Q augmente,
synonyme d’une augmentation de dg;. || semble donc que le niveau d’intercalation soit plus
important lorsque le débit d’alimentation augmente (cf. Figure IV.32), soit lorsque le temps de séjour
diminue, ce qui peut paraitre contre-intuitif. Tous les nanocomposites réalisés pour un débit
d’alimentation supérieur a 3 kg/h présentent une valeur de dyy; supérieure a celle de 'argile pure,
indiquant une morphologie intercalée. Seul le nanocomposite obtenu pour Q = 3 kg/h présente une
distance basale inférieure a 3,37 nm, indiquant une dégradation partielle des tensioactifs. La
diminution de dyy; lorsque le temps de séjour augmente peut donc étre due a une dégradation
progressive des ammoniums quaternaires dans I'espace interfoliaire au cours du temps sous |'effet
de la température (environ 210°C quelle que soit la valeur de Q dans les conditions testées). Une
tendance similaire a déja été observée par Lertwimolnun et Vergnes (2007) pour des profils de vis
contenant de nombreuses zones d’éléments restrictifs.
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Figure IV.31 : Diffractogrammes des nanocomposites obtenus pour différentes valeurs de Q.
N =500 tr/min et Tz, = 180°C
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Figure IV.32 : Evolution de la distance basale en fonction de Q. N = 500 tr/min et Trsg = 180°C.

Les analyses rhéologiques ont été réalisées dans le domaine de viscoélasticité linéaire en suivant
le méme protocole que pour la série d’échantillons précédente. Les résultats des balayages en
fréquence sont présentés sur la Figure IV.33. On remarque a nouveau que les nanocomposites
présentent un plateau en G’ aux basses fréquences, lié a la réponse élastique du réseau de
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Chapitre IV : Dispersion d’argile organophile dans une matrice polypropyléne par extrusion bivis corotative

percolation formé par les feuillets et tactoides d’argile. Les traits continus apparaissant sur la Figure
IV.33b correspondent au lissage par une loi de Carreau-Yasuda a seuil et montrent un tres bon
accord avec les données expérimentales. Le niveau d’exfoliation, quantifié par la contrainte seuil o,
est représenté en fonction du débit d’alimentation a la Figure IV.34. La contrainte seuil montre une
décroissance en loi puissance en fonction de Q, traduisant une amélioration du niveau d’exfoliation
lorsque le débit d’alimentation diminue, soit lorsque le temps de séjour augmente. Cette remarque
est consistante avec les analyses MEB et MET qui permettent de mettre en évidence une
amélioration de I'état de dispersion de l'argile avec 'augmentation du temps de séjour, en accord
avec un mécanisme d’érosion.
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Figure V.33 : Dépendance en fréquence du module élastique (a) et de la viscosité complexe (b) des
nanocomposites obtenus pour différentes valeurs de Q (N = 500 tr/min et T,s; = 180°C). Les résultats obtenus
avec la matrice sont indiqués a titre comparatif. Les courbes continues représentent le lissage des données par
une loi de Carreau-Yasuda a seuil (Equ. 1.5) extrapolée sur la gamme de fréquence représentée. T = 180°C.
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Figure IV.34 : Evolution de la contrainte seuil o, en fonction de Q. N = 500 tr/min et Treg = 180°C

> Influence de la température de régulation du fourreau

La thermodépendance de la viscosité des polyméres permet d’ajuster leur niveau de viscosité au
sein du systeme vis-fourreau de I'extrudeuse en jouant sur la température de régulation du fourreau.
Nous nous intéressons ici a I'impact de ce parametre sur I'état de dispersion de I'argile dans la
matrice PP/PP-g-MA. L’état de dispersion micrométrique des nanocomposites réalisés pour
différentes valeurs de T, est représenté a la Figure IV.35. Les distributions de taille des agglomérats,
regroupées a la Figure 1V.36, indiquent un nombre d’agglomérats de plus en plus important sur
I'intervalle de diameétre équivalent compris entre 10 et 45 um lorsque la température de régulation
est élevée. Par conséquent, le rapport d’aires et la densité surfacique d’agglomérats ont tendance a
augmenter avec T, (cf. Figure 1IV.37). Cette diminution de la qualité de dispersion observée lors de
I’'augmentation en température matiere est trés probablement due a la réduction des contraintes de
cisaillement appliquées sur les amas d’argile, comme nous l'avions déja évoqué au chapitre

précédent.

(a) Treg = 180°C (b) T,y = 200°C
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(c) Trsg = 220°C (d) Tyeq = 240°C

Figure IV.35 : Images MEB des nanocomposites obtenus pour différentes valeurs de T,
N =300 tr/min et Q = 3 kg/h. Grossissement x200
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Figure IV.36 : Distributions de taille des agglomérats obtenues par analyse quantitative des images MEB pour
différentes valeurs de T,s,. N =300 tr/min et Q = 3 kg/h - (a) de 10 a 95 um, (b) de 90 & 175 um
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Chapitre IV : Dispersion d’argile organophile dans une matrice polypropyléne par extrusion bivis corotative

Les observations MET, présentées a la Figure 1V.38, révelent la présence d’agrégats d’argile
lorsque T, excéde les 180°C, signe d’une exfoliation moins prononcée. La morphologie de ces
nanocomposites reste caractérisée par la présence simultanée de feuillets individuels et de tactoides
d’argile, globalement orientés dans le plan d’écoulement. Néanmoins, il reste difficile de différencier

les niveaux d’exfoliation globaux au travers d’observations si localisées.

(a) Treg = 180°C (b) Teg = 200°C

(C) Treg = 220°C (d) T,sy = 240°C

Figure 1V.38 : Observations MET des nanocomposites obtenus pour différentes valeurs de T4,
N =300 tr/min et Q = 3 kg/h. Grossissement x40000

La présence d’empilements de feuillets d’argile donne lieu a des pics de diffraction de la distance
basale clairement marqués sur les diffractogrammes obtenus (cf. Figure 1V.39). Les valeurs de dy;
des nanocomposites sont supérieures a celle de I'argile native, a I'exception de I'échantillon réalisé a
la température de régulation la plus élevée (T, = 240°C), comme l'indique la Figure IV.40. Cette
diminution du niveau d’intercalation lors de I'augmentation en température est semblable a celle
observée dans le cas de la variation en vitesse de rotation des vis N (cf. Figure IV.23). La dégradation
partielle des ammoniums quaternaires, initialement logés dans I'espace interfoliaire, sous I'effet de
la température serait également la raison de cette diminution de la distance basale.
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Figure IV.39 : Diffractogrammes des nanocomposites obtenus pour différentes valeurs de T,
N =300 tr/min et Q = 3 kg/h
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Figure IV.40 : Evolution de la distance basale en fonction de T.eq- N = 300 tr/min et Q = 3 kg/h

Les mesures rhéologiques, présentées a la Figure 1V.41, permettent de quantifier I'exfoliation au
travers de |'évaluation de la contrainte seuil o, mesurée dans le domaine de viscoélasticité linéaire.
Les résultats indiquent une baisse du niveau d’exfoliation lors de I'augmentation de la température
de régulation (cf. Figure IV.42). Cette tendance est cependant moins marquée que les variations
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Chapitre IV : Dispersion d’argile organophile dans une matrice polypropyléne par extrusion bivis corotative

observées lors de I'étude de l'influence des parameétres N et Q. Les hautes températures de
régulation entrainent donc une diminution de la qualité de dispersion globale de 'argile, que ce soit
a I’échelle microscopique ou du point de vue du niveau d’intercalation ou encore de I'exfoliation. Ces
résultats sont en accord avec les conclusions de Modesti et al. (2005) et de Lertwimolnun et Vergnes
(2005).
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Figure V.41 : Dépendance en fréquence du module élastique (a) et de la viscosité complexe (b) des
nanocomposites obtenus pour différentes valeurs de T,s; (N = 300 tr/min et Q = 3 kg/h). Les résultats obtenus
avec la matrice sont indiqués a titre comparatif. Les courbes continues représentent le lissage des données par
une loi de Carreau-Yasuda a seuil (Equ. 1.5) extrapolée sur la gamme de fréquence représentée. T = 180°C.
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Figure IV.42 : Evolution de la contrainte seuil o, en fonction de Tieq- N =300 tr/min et Q = 3 kg/h

IV.2.4 Parameétres clés de I'état de dispersion des argiles en extrusion bivis corotative

Nous venons de passer en revue |'impact des trois parameétres N, Q et T, sur la structure des
nanocomposites obtenus, indépendamment les uns des autres. Chaque parametre a montré sa
propre influence sur I'état de dispersion de I'argile au travers des changements qu’il suscite sur les
parametres intrinséques de I'écoulement au sein de I'extrudeuse (intensité de cisaillement, temps de
mélange, viscosité du fondu). Nous nous intéressons maintenant a la détermination d’un parameétre
unique qui pourrait permettre de décrire la relation entre les conditions opératoires d’extrusion et
I’état de dispersion de l'argile dans la matrice. Dennis et al. (2001) ont montré que |’exfoliation
augmente avec le temps de séjour pour différentes configurations d’extrudeuses bivis. La Figure
IV.43 représente I'évolution des parameétres permettant de quantifier I'état de dispersion aux
échelles micrométrique et nanométrique, a savoir A, et oy, respectivement, en fonction du temps de
séjour moyen obtenu pour les variations des trois parametres N, Q et T,,. Les tendances observées
selon les variations de N et Q sont radicalement opposées. L’augmentation du temps de séjour liée a
la réduction du débit d’alimentation entraine I'amélioration de I'état de dispersion comme le
suggeérent Dennis et al. En revanche, I'augmentation du temps de séjour due a la réduction de la
vitesse de rotation des vis s"accompagne d’une baisse de la qualité de dispersion. Cela est lié a la
diminution de l'intensité de cisaillement qui contrebalance I'effet du temps de séjour. Les différents
mécanismes de dispersion, tels que la rupture et I’érosion, ont lieu simultanément lors du mélange a
I’état fondu et ne montrent pas tous la méme cinétique, ce qui explique que le temps de séjour dans
I’extrudeuse ne peut suffire a décrire I'évolution de I'état de dispersion lors de variations en N et Q.
Enfin, la faible dépendance du temps de séjour avec la température de régulation ne permet pas non
plus son utilisation en temps que critére de I'état de dispersion vis-a-vis de T,.
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Figure IV.43 : (a) Rapport d’aires et (b) contrainte seuil en fonction du temps de séjour moyen selon les

variations des paramétres N, Q et T4,

Lertwimolnun et Vergnes (2006) ont proposé de relier I'état de dispersion a la déformation
cumulée du matériau. Pour cela, les auteurs se sont servis du rapport N/Q qui peut étre considéré
proportionnel a la déformation y subie par le matériau extrudé. En effet, on peut approximer la

déformation par la relation suivante :
y=7y-1 (IV.7)

ou ¥ représente le taux de cisaillement moyen.

On rappelle que le temps de séjour moyen peut s’exprimer en fonctionde Net Q :

- A B
t=—+— (Iv.8)
N 0O
Le taux de cisaillement moyen peut étre considéré comme proportionnela N :
7o N (IV.9)
On peut ainsi montrer que :
N
7=a+ﬁ-§ (Iv.10)

La Figure V.44 représente I'évolution du rapport d’aires et de la contrainte seuil en fonction du
rapport N/Q pour I'ensemble des échantillons obtenus. On observe effectivement une tendance
suggérant une amélioration de I'état de dispersion lorsque le rapport N/Q augmente et donc lorsque
la déformation augmente. L'intensité de cisaillement étant proportionnelle a N et le temps de séjour
inversement proportionnel a Q, le rapport N/Q s’avére étre un paramétre permettant de combiner
ces deux aspects du processus de dispersion. Néanmoins, ce parametre ne permet pas de prendre en
compte |'effet de la température de régulation.
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Figure IV.44 : (a) Rapport d’aires et (b) contrainte seuil en fonction du rapport N/Q selon les
variations des paramétres N, Q et T4,

Une approche similaire consiste a considérer I'énergie mécanique spécifique (EMS), elle aussi
proportionnelle au rapport N/Q, dont I'expression intégre la valeur du couple exercé par la matiére
sur les vis (cf. Equ. IV.1). LU'effet de la température sur la viscosité du matériau est ainsi pris en
compte au travers de la valeur de couple (cf. Figure IV.15).

N/= 100 tr/min N'= 500 tr/min N/='300 tr/min
Q=3ke/h Q=20kg/h Q=3kg/h
?@E 180°C ?@E 180°C ?@E 180°C

N'=1900 tr/min
Q=3kg/h
—~ 0
X T, = 180°C
= _
< 151
%) -
2
© L
© L
v 10+
O -
o -
(o) ]
© ]
o 0,5 | @ Vvariation en vitesse (N) >
O Variation en débit (Q) -~ ~.<‘_
|l @ Variationen température(T’ég)
00-...|...|...|...|..|
1

0 200 400 600 800 1000 1200
Energie Mécanique Spécifique (kWh/t)

Figure IV.45 : Evolution du rapport d’aires en fonction de I’énergie mécanique spécifique selon les variations des
paramétres N, Q et T4

153



Chapitre IV : Dispersion d’argile organophile dans une matrice polypropyléne par extrusion bivis corotative

L’évolution du rapport d’aire avec I'EMS pour les variations des trois parameétres N, Q et T, est
illustrée sur la Figure IV.45. On obtient une courbe maitresse permettant la description globale de
I'influence des trois parameétres d’extrusion sur I’état de dispersion micrométrique. La diminution du
rapport d’aires, synonyme de I'amélioration de la dispersion micrométrique, avec la hausse de
I’énergie mécanique spécifique suit une loi puissance décroissante. Une relation similaire a
récemment été observée par Villmow et al. (2010) dans le cas de nanocomposites de nanotubes de
carbone multifeuillets dans une matrice polycaprolactone. La représentation de la contrainte seuil en
fonction de I'EMS permet également d’obtenir une courbe maitresse exprimant I'influence de N, Q et
Trsq sur le niveau d’exfoliation (cf. Figure IV.46). On observe une augmentation linéaire de o jusqu’a
une valeur critique en EMS d’environ 630 kWh/t, au-dela de laquelle la valeur de o, reste constante.
Cela montre que I'état de dispersion nanométrique peut étre amélioré en ajustant les parametres
opératoires de facon a augmenter I'EMS jusqu’a un certain niveau, au-dela duquel les conditions
d’extrusion ne peuvent plus promouvoir davantage |'exfoliation de I'argile. Médéric et al. (2009) ont
obtenu un résultat similaire dans le cas de nanocomposites polyamide-12/argile organophile réalisés
en mélangeur interne, bien que la valeur d’EMS critique soit nettement inférieure dans leur cas
(environ 140 kWh/t). Il est possible que ce paramétre dépende de I'affinité polymeére-argile, ce qui
expliguerait pourquoi une valeur inférieure est obtenue dans le cas d’une matrice polyamide.
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Figure IV.46 : Evolution du rapport d’aires en fonction de I’énergie mécanique spécifique selon les variations des
paramétres N, Q et T,
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IV.3 Comparaison des méthodes par voie directe et par voie mélange maitre

Des mélanges PP/PP-g-MA/argile ont également été réalisés par voie directe. Le pré-mélange de
granulés PP/PP-g-MA a été introduit a un débit Q; = 2,85 kg/h au niveau de la trémie principale
tandis que 'argile a été dosée a un débit Q, = 0,15 kg/h au niveau de la sixieme zone de régulation du
fourreau (cf. Figure IV.4). A partir de la zone d’alimentation en argile, le débit Q = Q; + Q, vaut donc 3
kg/h. La température de régulation du fourreau T4, est fixée a 180°C et trois conditions en vitesse de
rotation des vis N ont été testées : 100, 300 et 500 tr/min. Les températures matiére mesurées en
sortie de filiere pour la voie directe sont identiques a celles obtenues par voie mélange maitre. Les
écarts sont d’environ 2 °C et sont donc liés a 'incertitude de mesure. Les temps de séjour moyens a
partir de l'introduction de I'argile sont évidemment inférieurs dans le cas de la voie directe et on
remarque a nouveau une diminution du temps de séjour moyen lorsque N augmente (cf. Figure
IV.47a). Les valeurs d’EMS obtenues dans le cas de la voie directe sont légerement inférieures
comparativement a la voie mélange maitre, comme le montre la Figure IV.47b. Cette différence est
tres probablement due a un taux de remplissage de I'extrudeuse plus faible avant I'introduction de
I"argile dans le cas de la mise en ceuvre par voie directe.
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Figure IV.47 : (a) Temps de séjour moyen et (b) énergie mécanique spécifique en fonction de N pour les voies
directe et mélange maitre. Q = 3 kg/h et T,¢; = 180°C

Les observations MEB des échantillons obtenus par voie directe sont regroupées a la Figure IV.48.
La présence d’amas d’argile dont le diamétre équivalent peut atteindre jusqu’a environ 120 pm
indique un phénomeéne d’agglomération de l'argile lors du mélange, probablement lié a la cohésion
des grains de poudre d’argile lors de leur dosage dans I'extrudeuse. Ces morphologies sont
semblables a celles observées dans le cas de la voie mélange maitre (cf. Figure [V.18).
Qualitativement, il apparait clairement que 'augmentation de N entraine une amélioration de |’état
de dispersion, comme cela avait été observé dans le cas des échantillons obtenus par voie mélange
maitre.
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(a) N =100 tr/min (b) N =300 tr/min

(c) N =500 tr/min

Figure IV.48 : Images MEB des nanocomposites obtenus par voie directe pour différentes valeurs de N.
Q =3 kg/h et T ¢y = 180°C. Grossissement x200

Les distributions de taille d’agglomérats, représentées sur la Figure 1V.49, indiquent que les
agglomérats de diametres équivalents compris entre 10 et 30 um sont présents en proportions plus
importantes dans le cas de I'utilisation de la voie directe comparativement a la voie mélange maitre
(cf. Figure IV.19).
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Figure IV.49 : Distributions de taille des agglomérats des nanocomposites réalisés par voie directe pour
différentes valeurs de N. Q = 3 kg/h et T,s, = 180°C - (a) de 10 & 95 um, (b) de 90 G 175 um
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Chapitre IV : Dispersion d’argile organophile dans une matrice polypropyléne par extrusion bivis corotative

Les rapports d’aires et les densités surfaciques d’agglomérats obtenus sont inférieurs dans le cas de
la voie mélange maitre, bien que leur évolution en fonction de N soit similaire dans les deux cas (cf.
Figure IV.50). L'utilisation d’une voie mélange maitre aboutit donc a un meilleur état de dispersion
micrométrique que dans le cas de la voie directe.
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Figure IV.50 : (a) Rapport d’aires et (b) densité surfacique d’agglomérats en fonction de N pour les voies directe
et mélange maitre. Q = 3 kg/h et Tz, = 180°C
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Figure IV.51 : Observations MET des nanocomposites obtenus par voie directe pour différentes valeurs de N.
Q =3 kg/h et T,s, = 180°C. Grossissement x40000
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Chapitre IV : Dispersion d’argile organophile dans une matrice polypropyléne par extrusion bivis corotative

Les observations MET réalisées sur les échantillons préparés par voie directe, présentées a la
Figure 1V.51, révelent une amélioration du niveau d’exfoliation induite par I'augmentation de N,
comme dans le cas des mélanges obtenus par voie mélange maitre (cf. Figure IV.21). Les distances
interparticulaires semblent cependant plus grandes, ce qui indique un niveau d’exfoliation plus faible
que dans le cas de la voie mélange maitre.

Les diffractogrammes des échantillons réalisés par voie directe, représentés a la Figure IV.52,
révélent un décalage du pic de la distance basale vers les angles de valeurs inférieures
comparativement a I'argile native, indiquant ainsi un état intercalé. La valeur de N ne semble pas
influencer la distance basale obtenue (cf. Figure 1V.53), contrairement au cas de la voie mélange
maitre ol une diminution de dy,; avait été observée et interprétée comme une dégradation partielle
des tensioactifs présents entre les feuillets d’argile. Cette différence peut provenir du temps de
séjour cumulé de I'argile dans des conditions de températures élevées, ce temps étant nettement
supérieur dans le cas de la voie mélange maitre (temps de séjour en extrusion bivis lors de la
réalisation des mélanges maitres ajouté au temps de séjour lors de la dilution du mélange maitre
dans la matrice PP) que pour la voie directe (argile directement ajoutée au niveau de la seconde zone
d’introduction de I'extrudeuse).
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Figure IV.52 : Diffractogrammes des nanocomposites obtenus pour différentes valeurs de N
par voie directe. Q = 3 kg/h et T,z = 180°C
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Figure IV.53 : Evolution de la distance basale en fonction de N pour les voies directe et mélange maitre.
Q=3kg/h et T, =180°C.

Le comportement rhéologique des échantillons obtenus par voie directe a été caractérisé dans le
domaine de viscoélasticité linéaire. L’évolution du module élastique avec la déformation,
représentée a la Figure 1V.54a, montre une tendance similaire a celle observée pour les échantillons
réalisés par voie mélange maitre, caractérisée par une diminution du domaine linéaire et une
élévation de la valeur du module élastique aux faibles déformations lorsque N augmente. Les
balayages en temps et en fréquence ont été réalisés pour une déformation fixée a 1 % afin d’étre
dans le domaine de viscoélasticité linéaire. Une augmentation du module élastique des
nanocomposites est observée au cours du temps (cf. Figure 1V.54b), analogiquement au cas des
échantillons réalisés par voir mélange maitre. Un temps de repos de 1800 secondes en température
est respecté apres la mise en place des échantillons dans le rhéomeétre, avant de démarrer les essais
de balayage en fréquence.
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Figure IV.54 : Evolution du module élastique des nanocomposites obtenus pour différentes valeurs de N par voie
directe en fonction de la déformation (a) et du temps (b). Q = 3 kg/h et T,s; = 180°C. Les mesures sont effectuées
a une température de 180°C avec w = 1 rad/s. Les résultats obtenus avec la matrice sont indiqués a titre
comparatif.
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L’évolution du module élastique et de la viscosité complexe avec la fréquence est représentée a la
Figure 1V.55. Un effet renforcant de I'argile est observé aux hautes fréquences, caractérisé par une
augmentation de G’ et |7*|. On remarque cependant que les valeurs en G’ et |7*| des
nanocomposites aux hautes fréquences sont identiques, quelle que soit la vitesse de rotation des vis
utilisée. En revanche, on distingue I'impact de N en dessous d’une fréquence angulaire d’environ 2
rad/s, ou G’ tend vers une valeur constante aux basses fréquences, accompagné d’une augmentation
de | 7*| lorsque @ diminue. La valeur du plateau en G’ augmente avec N, indiquant un meilleur état
de dispersion lorsque la vitesse de rotation des vis est augmentée entre 100 et 500 tr/min, comme
nous I"avions constaté dans le cas de la voie mélange maitre.
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Figure IV.55: Dépendance en fréquence du module élastique (a) et de la viscosité complexe (b) des
nanocomposites obtenus pour différentes valeurs de N par voie directe (Q = 3 kg/h et T,s; = 180°C). Les résultats
obtenus avec la matrice sont indiqués a titre comparatif. Les courbes continues représentent le lissage des
données par une loi de Carreau-Yasuda a seuil (Equ. 1.5) extrapolée sur la gamme de fréquence représentée.
T=180°C.

La contrainte seuil o, (obtenue par la loi de Carreau-Yasuda a seuil) est reportée en fonction de N a la
Figure IV.56. L'augmentation de o, avec N confirme I'amélioration du niveau d’exfoliation sur cette
gamme de vitesse de rotation des vis pour les deux voies de préparation des nanocomposites.
Néanmoins, le niveau d’exfoliation est nettement inférieur dans le cas de la voie directe. La pré-
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dispersion de I'argile au sein des mélanges maitres semble donc favoriser I'état de dispersion final
(aprés dilution des mélanges maitres), confirmant ainsi les résultats obtenus en mélangeur interne au
chapitre précédent.
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Figure IV.56 : Evolution de la contrainte seuil o, en fonction de N pour les voies directe et mélange maitre.
Q=3kg/h et T,sy=180°C

Nous avons vu précédemment que l'influence des conditions opératoires sur I'état de dispersion des
nanocomposites obtenus par voie mélange maitre pouvait étre décrite au travers de I'énergie
mécanique spécifique. Les tracés du rapport d’aire et de la contrainte seuil en fonction de I'EMS pour
les mélanges réalisés par voie directe et par voie mélange maitre pour les méme valeurs en N, Q et
Treq, représentés a la Figure IV.57, ne permettent pas d’obtenir une superposition des données sur
des courbes maitresses.
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Figure IV.57 : (a) Rapport d’aires et (b) contrainte seuil en fonction de ’'EMS dans le cas des mélanges par voie
directe et par voie mélange maftre

Néanmoins, les valeurs d’EMS mesurées pour les nanocomposites réalisés par voie directe prennent
en compte I'énergie apportée a la matrice entre I'introduction des granulés PP/PP-g-MA et celle de
I"argile. Ainsi, une partie de 'EMS mesurée ne contribue pas a la dispersion de I'argile, ce qui signifie
gu’une courbe maitresse ne peut pas étre obtenue de cette maniéere. Nous allons donc essayer ici de
relier I'état de dispersion des nanocomposites a I’énergie dissipée lors du mélange de I'argile dans la
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matrice a I'état fondu pour les méthodes d’élaboration par voie directe ainsi que par voie mélange
maitre. A I'aide du logiciel LUDOVIC®, nous calculons I’énergie dissipée le long du profil de vis pour
N =100, 300 et 500 tr/min (Q = 3 kg/h et T,s,, = 180°C). Cela nous permet de considérer uniquement
I’énergie dissipée dans les zones ou I'argile est effectivement mélangée a la matrice fondue. Dans le
cas de la voie directe, seule la zone comprise entre l'introduction de l'argile et la filiere est
considérée (cf. Figure IV.58a). En ce qui concerne la voie mélange maitre, on considére uniquement
la zone comprise entre les premiers éléments restrictifs (zone de fusion) et la filiere sans prendre en
compte la zone de transport solide (cf. Figure 1V.58b). Les évolutions de A, et gy en fonction de
I’énergie dissipée calculée sont représentées a la Figure 1V.59. Un décalage entre les données
obtenues par voie directe et par voie mélange maitre subsiste, confirmant I'importance de la pré-
dispersion de I'argile lors de I'élaboration des mélanges maitres. Ces résultats semblent indiquer qu’a
valeur d’énergie fixe, le niveau d’exfoliation est nettement supérieur pour la voie mélange maitre
tandis qu’un meilleur état de dispersion micrométrique est obtenu par voie directe (seulement pour
les faibles valeurs d’énergie dissipée, i.e. en dessous de 200 kWh/t), ce qui est probablement d{ au
phénomeéne d’agglomération de I'argile lors de la réalisation des mélanges maitres comme nous
I"avons déja évoqué a la section I11.2.

PP+ PP-g-MA argile
* * (a) Voie directe

Energie dissipée

* (b) Voie mélange maitre

Energie dissipée

Figure IV.58 : Illustration des zones de mélange considérées pour les calculs d’énergie dissipée
via le logiciel Lubovic® - (a) voie directe, (b) voie mélange maitre
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IV.4 Conséquences sur les propriétés mécaniques des nanocomposites

Nous avons pu mettre en évidence que les conditions opératoires du procédé d’extrusion bivis
ont une influence primordiale sur la structure des matériaux obtenus, en particulier vis-a-vis de I'état
de dispersion de I'argile au sein de la matrice PP/PP-g-MA. Nous cherchons maintenant a déterminer
si les différents états de dispersion obtenus au travers des variations en conditions d’extrusion ont
une influence sur les propriétés mécaniques a |'état solide et, si oui, dans quelle mesure. Les modules
de Young, mesurés en traction uniaxiale a T = 25°C, sont représentés en fonction des parameétres N,
Q et T,y a la Figure IV.60. L'augmentation de la rigidité avec la vitesse de rotation des vis se
manifeste clairement dans le cas de la voie mélange maitre (cf. Figure IV.60). En ce qui concerne la
voie directe, seul I’échantillon présentant le meilleur état de dispersion (pour N = 500 tr/min) montre
un module de Young supérieur a celui du PP pur et I'amélioration des propriétés mécaniques est
nettement plus marquée dans le cas des échantillons obtenus par voie mélange maitre. Le débit
d’alimentation et la température de régulation du fourreau ont quant a eux tendance a faire
diminuer le module de Young des nanocomposites. L'ensemble de ces résultats semble indiquer une
amélioration de la rigidité lorsque la qualité de dispersion de l'argile augmente. Aucune rupture
fragile des éprouvettes n’a été observée dans les conditions de traction utilisées, suggérant que la
ténacité de ces nanocomposites n’est pas drastiquement réduite, bien que seul des essais de
résistance au choc permettraient d’évaluer précisément leurs propriétés de résilience.
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Figure IV.60 : Relations entre le module de Young des nanocomposites réalisés par voie mélange maitre
et les conditions opératoires. Les résultats obtenus par voie directe pour différentes valeurs de N
sont également indiqués. Taux d’étirement de 0,51 cm/min
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L'impact de I'état de dispersion micrométrique sur les modules de Young associés est représenté a la
Figure IV.61a. Bien que le module de Young ait tendance a augmenter lorsque le rapport d’aires
diminue (et donc lorsque I’état de dispersion micrométrique est amélioré), les valeurs de E obtenues
dans le cas des mélanges par voie directe sont nettement inférieures a celles obtenues par voie
mélange maitre pour des rapports d’aires équivalents. Il est donc impossible de relier directement le
module de Young aux valeurs de A,. En revanche, le niveau d’exfoliation quantifié par la valeur de la
contrainte seuil oy semble étre un parameétre clé du module de Young associé. En effet, le tracé de E
en fonction de oy, représenté a la Figure 1V.61b, permet d’obtenir une courbe maitresse réunissant
les résultats obtenus pour les échantillons réalisés par voie mélange maitre ainsi que par voie directe.
Ce résultat montre qu’il existe une relation entre I'amélioration des propriétés mécaniques et le
niveau d’exfoliation pour les nanocomposites PP/PP-g-MA/argile. On remarque cependant que
I"augmentation du module de Young avec la contrainte seuil a tendance a s’atténuer pour les hautes

valeurs de op, pouvant indiquer un phénomeéne de saturation pour des hauts niveaux d’exfoliation.
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Les meilleurs résultats obtenus ici correspondent a une augmentation d’environ 50 % en module de
Young comparativement au polypropylene pur, I'exfoliation n’étant que partielle comme l'indiquent
les analyses MEB, MET et DRX. Cela signifie que les propriétés mécaniques du systeme étudié
peuvent étre encore améliorées si le degré d’exfoliation parvient a étre augmenté de facon
significative. Parmi les nombreux types de nanocomposites d’argile lamellaire a matrice polymere
étudiés dans la littérature, le systéeme polyamide-6/montmorillonite organiquement modifiée est
celui présentant les niveaux d’exfoliation les plus élevés. Ainsi, un nanocomposite de ce type
présentant un degré d’exfoliation proche de 100 % pour une concentration en argile de 5 % en masse
conduit a une augmentation d’environ 70 % en module de Young comparativement a la matrice
polyamide-6 [Fornes (2003)]. La large gamme de conditions opératoires utilisées dans cette étude a
permis de mettre en évidence I'influence du procédé ainsi que ses limites sur |'état de dispersion des
nanocomposites PP/PP-g-MA/argile. Nous avons également remarqué que la pré-dispersion des
argiles lors de la mise en ceuvre des mélanges maitres permettait de promouvoir I'exfoliation lors de
leur dilution dans la matrice PP, comparativement au mélange par voie directe. L'optimisation de
I’état de dispersion de l'argile au sein des mélanges maitres pourrait donc s’avérer une piste
intéressante pour augmenter le niveau d’exfoliation final (apres I'étape de dilution des mélanges
maitre). L'influence de la constitution du profil de vis est également un aspect du procédé qui n’a pas
été exploité faute de temps.

IV.5 Etude de I’évolution de la structure des nanocomposites le long du profil de vis

Nous nous sommes jusque-la intéressés a la caractérisation des échantillons recueillis post
extrusion/granulation, afin d’établir des relations entre le procédé, la structure et les propriétés des
nanocomposites PP/PP-g-MA/argile. Dans cette partie, I'intérét est focalisé sur I'évolution de la
microstructure du matériau pendant le procédé de mélange en extrusion bivis corotative. Pour cela,
des essais d’extrusion ont été réalisés en utilisant la voie mélange maitre. Lorsque |'opération
d’extrusion a atteint un régime stationnaire (valeurs de couple et de température stables), la rotation
des vis et I'alimentation en matiére sont brutalement interrompues et la température du fourreau
est diminuée jusqu’a une valeur de 100°C (cette opération dure environ 15 minutes). Le fourreau de
I’extrudeuse est ensuite ouvert afin d’accéder au couple de vis entouré de matiere solidifiée. Comme
nous l'avions évoqué dans la section IV.1, le taux de remplissage en matiere des éléments du profil
de vis dépend de leur niveau de restriction (cf. Figure IV.62).

Eléments restrictifs remplis Eléments de vis a pas direct
(malaxeurs bilobes) partiellement remplis

Figure IV.62 : lllustration du taux de remplissage pour les différents éléments du profil de vis aprés
linterruption d’un essai d’extrusion

165



Chapitre IV : Dispersion d’argile organophile dans une matrice polypropyléne par extrusion bivis corotative

La Figure 1V.63 désigne les zones dans lesquelles il a été possible de prélever des échantillons en
quantité suffisante pour pouvoir effectuer des analyses. Etant donné le faible diameétre des vis
(D = 24 mm), ces zones se résument essentiellement aux éléments restrictifs (malaxeurs bilobes,
éléments de vis a pas inverse et éléments de vis a un filet en amont de la filiere). Des préléevements
ont également été effectués en sortie de filiere, juste avant l'interruption des essais d’extrusion.
Entre deux et quatre grammes de matiere ont ainsi pu étre récupérés selon les zones, permettant de
réaliser des analyses MEB, MET, DRX et rhéologiques. Pour cela, les échantillons prélevés dans
chaque zone ont préalablement été broyés et pressés sous forme de pastilles. Ces essais ont été
réalisés a débit d’alimentation et température de régulation du fourreau constants (Q = 3 kg/h et T,
= 180°C) pour des vitesses de rotation des vis N de 100, 300 et 500 tr/min, ces valeurs donnant lieu a
des états de dispersion tres différents en sortie de filiere, comme nous I'avons vu précédemment.
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Figure IV.63 : Zones de prélévement en matiére apres interruption des essais d’extrusion
et démontage du profil de vis

IV.5.1 Evolution de I’état de dispersion a I’échelle micrométrique le long du profil de vis

Les Figures IV.64, 65 et 66 illustrent la progression de I'état de dispersion micrométrique de
I'argile le long du profil de vis, pour des vitesses de rotation de 100, 300 et 500 tr/min. Les
échantillons prélevés dans la zone de fusion des granulés (zone A) montrent deux zones distinctes,
correspondant aux granulés de PP (ne contenant pas d’argile a ce stade du procédé) et de mélange
maitre (caractérisé par la présence d’agglomérats d’argile de tailles importantes). Bien que les
granulés ne soient que partiellement fondus au niveau de cette zone, on remarque déja une
différence en ce qui concerne la taille des agglomérats en fonction de la vitesse de rotation des vis
utilisée. En effet, 'augmentation de N entraine une diminution de la surface occupée par les
agglomérats d’argile, possiblement due a leur compression par les granulés non-fondus a ce stade
sous |'effet de la montée en pression au sein des éléments malaxeurs. Pour une valeur de N donnée,
on observe une nette réduction en taille des agglomérats dés la zone restrictive suivante, constituée
d’une succession de 11 éléments malaxeurs décalés de 90° (zone B). Qualitativement, I'état de
dispersion ne semble pas évoluer au-dela de la zone C, quelle que soit la valeur de N. L’analyse
guantitative montre en effet que le rapport d’aires diminue brusquement de la zone A a la zone B (cf.
Figure IV.67). Une diminution moins prononcée est observée de la zone B a la zone C, puis de faibles
variations sont observées jusqu’en sortie de filiere. La densité surfacique d’agglomérats, représentée
a la Figure IV.68, montre une tendance similaire. Les différences d’état de dispersion observées en
sortie de filiere en fonction de N restent les mémes tout au long du profil de vis, a savoir des valeurs
de A, et N; qui diminuent lorsque N augmente. Cette rapide évolution de I'état de dispersion de
I'argile, sensible au taux de cisaillement, suggere un mécanisme de rupture des agglomérats vers des
tailles inférieures a celles considérées lors de I'analyse quantitative (la limite inférieure correspond a
10 um en diametre équivalent), justifiant la diminution des paramétres A, et N,.

166



Chapitre IV : Dispersion d’argile organophile dans une matrice polypropyléne par extrusion bivis corotative

Sa . % e 3 3 3 i R de ’ Z - . - 2 =
' ) . |' ; i & 7 4 2,

i~ g -~ Z § o T \ F 5
! 5 G A L ; ] - a .- ’ 4
W Q Rt G ‘ ki i : . e ! ”~ - ' ® -~

N e 2 W . B . i i £

2 < T % Ry " 2 : ," i d o - iy -
N ? ) “ ¥ 4 L s 4 p . - . -‘. : : ’ R o . & . o \ iz :
SO ey .. et 200 ym B . ‘1. 200 ym ° e - i - i ZODum'

Figure IV.64 : Observations MEB des échantillons prélevés le long du profil de vis pour N = 100 tr/min,
Q=3kg/h et T,sy=180°C
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Figure IV.65 : Observations MEB des échantillons prélevés le long du profil de vis pour N = 300 tr/min,
Q=3kg/h et T,y =180°C
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Figure IV.66 : Observations MEB des échantillons prélevés le long du profil de vis pour N = 500 tr/min,
Q=3kg/h et T,sy=180°C
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Figure IV.67 : Evolution du rapport d’aires le long du profil d’extrusion
pour différentes valeurs de N. Q = 3 kg/h et T,¢q = 180°C
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Figure IV.68 : Evolution de la densité surfacique d’agglomérats le long du profil d’extrusion
pour différentes valeurs de N. Q = 3 kg/h et T,¢q = 180°C

IV.5.2 Evolution de I'état de dispersion a I’échelle nanométrique le long du profil de vis

Les analyses en diffraction des rayons X permettent de suivre la progression de la distance basale
doo: le long du profil d’extrusion, comme [l'illustre la Figure IV.69. Les variations observées sont
quelque peu étranges, suggérant une baisse du niveau d’intercalation entre la zone A et la zone G
puis une remontée au niveau de la zone de pompage en amont de la filiere (zone 1) avant de
redescendre lors de la traversée de la filiere. Ces évolutions peuvent étre dues a 'inhomogénéité de
I’état d’intercalation. On remarque cependant que les distances basales sont globalement
supérieures a celle de I'argile native, signe d’un état intercalé, et que les valeurs mesurées en début
de procédé sont nettement supérieures a celles obtenues en sortie de filiere, confirmant ainsi qu’une
dégradation des ammoniums quaternaires présents dans I'espace interfoliaire a lieu sous 'effet de la
température pendant le procédé d’extrusion. Une extraction des chaines polymeres des galeries
interfoliaires suite a leur intercalation pourrait également étre la cause de cette diminution de la
distance basale.
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Figure IV.69 : Evolution de la distance basale le long du profil d’extrusion pour différentes valeurs de N.
Q=3kg/h et T,s5=180°C
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Des observations ont été réalisées en MET sur les échantillons prélevés le long du profil de vis
pour les conditions opératoires N = 500 tr/min, Q = 3 kg/h et T, = 180°C. Une réduction de
I’épaisseur des tactoides est constatée de la zone A jusqu’en sortie de filiere, telle que l'illustre la
Figure IV.70. Il semble également que le nombre de particules d’argile (tactoides et feuillets
individualisés) ait tendance a augmenter lors de la progression de la matiere vers la filiere, ce qui est
probablement di a la fragmentation d’agrégats lors du passage de la matiére dans les zones du profil
contenant des éléments restrictifs. Qualitativement, le niveau d’exfoliation semble ainsi progresser
tout au long du profil de vis. De méme, on remarque une amélioration de la distribution des feuillets
et tactoides depuis la zone A vers la sortie de filiére.

Figure IV.70 : Progression de I’état de dispersion de I'argile le long du profil de vis par observations en MET.
N =500 tr/min, Q = 3 kg/h et T,s5 = 180°C

L’évolution du niveau d’exfoliation est également obtenue en réalisant des tests rhéologiques de
balayage en fréquence, en utilisant le protocole décrit a la section 1V.2.3. Les résultats, présentés a la
Figure 1V.71, montrent une intensification du comportement pseudo-solide du matériau aux basses
fréquences le long du profil de vis, indiquant une exfoliation progressive de l'argile entre chaque
zone de prélevement. Cet accroissement du niveau d’exfoliation tout au long du profil de vis parait
plus important lorsque la vitesse de rotation N est augmentée, similairement aux résultats obtenus
en sortie de filiere (cf. section 1V.2.3).
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Figure IV.71 : Module élastique et viscosité complexe en fonction de la fréquence angulaire a 180°C pour N =
100, 300 et 500 tr/min a différentes zones du profil de vis. Q = 3 kg/h et Tz, = 180°C

Les valeurs de op obtenues pour les différentes zones pour les trois conditions en N sont
représentées a la Figure 1V.72. Une augmentation progressive de oy est constatée le long du profil de
vis, mettant ainsi en évidence un phénomeéne d’exfoliation continu lors de I'extrusion. Ces résultats
montrent clairement la sensibilité du niveau d’exfoliation avec la vitesse de rotation des vis. Les
analyses MEB ont révélé que I'état de dispersion micrométrique n’évoluait quasiment plus a partir de
la zone C. L'augmentation de la contrainte seuil au-dela de cette zone est donc due a I'exfoliation des
agrégats d’argile dont la taille caractéristique est inférieure a 10 um.
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Figure IV.72 : Evolution de la contrainte seuil le long du profil d’extrusion pour différentes valeurs de N.
Q=3kg/het T,sy=180°C

Il est important de souligner que les valeurs de ¢, obtenues en sortie de filiere atteignent jusqu’a
2000 Pa tandis qu’elles n’excedent pas les 700 Pa apreés la granulation des extrudats réalisés dans des
conditions opératoires identiques (cf. section IV.2.3). L’écart des valeurs obtenues avant et aprés
granulation en fonction de N est illustré a la Figure 1V.73a. Dans les deux cas, on observe une
croissance linéaire de oy, avec N mais il apparait clairement que la granulation entraine une
diminution de la contrainte seuil. Il est peu probable que I'état de dispersion puisse étre modifié lors
de I'étape de granulation, la taille des granulés étant largement supérieure aux tailles des charges
d’argile. En revanche, le comportement rhéologique pseudo-solide des nanocomposites peut étre
influencé par le refroidissement et I'étirement des joncs extrudés lors de la granulation. Afin de
vérifier I'effet du refroidissement, des échantillons ont été prélevés en sortie de filiére (sans étre
granulés) avant d’étre laissés a refroidir a I'air libre ou plongés dans de I'eau pour accélérer la
descente en température, comme cela est le cas lors de I'étape de granulation. Les balayages en
fréquence réalisés sur les produits refroidis a I'air et dans I'eau n’aboutissent a aucune différence
comme l'indique la Figure IV.73b dans le cas d’échantillons réalisés pour N = 500 tr/min, Q = 3 kg/h et
Trsg = 180°C. Si le refroidissement n’est pas a I'origine des différences observées avant et apres
granulation, alors I'affaiblissement du comportement rhéologique pseudo-solide peut étre attribué a
un certain alignement des particules d’argile sous I'effet de I’élongation des extrudats lors de la
granulation. Cette hypothése a également été proposée par Krishnamoorti et Giannelis (1997) dans
le cas de nanocomposites polyamide 6/argile. Nous nous intéresserons particulierement aux effets
d’alignement des particules d’argile et de déstructuration du réseau de percolation sur le
comportement rhéologique par I'application de cisaillement au chapitre V.
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Figure IV.73 : (a) Contrainte seuil en fonction de N en sortie de filiére avant et apres granulation
(b) balayage en fréquence pour des échantillons prélevés en sortie de filiere et refroidits
a l'air libre et dans I'eau (N = 500 tr/min, Q = 3 kg/h et T,s; = 180°C)

IV.5.3 Mécanismes de dispersion

L'observation des processus de dispersion de charges solides en écoulement dans des matrices
polymére par une technique in-situ telle que la rhéo-optique a déja pu étre réalisée au CEMEF dans
le cas de matrices élastomeéres chargées en noir de carbone [Collin (2004)] et de silice [Roux (2008),
Boudimbou (2011)]. Du fait des tailles nanométriques des feuillets et tactoides de montmorillonite, il
est impossible d’observer directement les phénomenes d’intercalation et d’exfoliation sous
écoulement. Cependant, les observations réalisées en MEB sur les échantillons prélevés apres le
mélange a I'état fondu révelent la présence d’agglomérats figés dans un état suivant leur rupture
comme le montrent les Figures IV.74b et IV.74c, permettant de confirmer que la rupture
d’agglomérats fait parti des mécanismes de dispersion des argiles organophiles. De méme, on
observe le détachement d’agrégats d’argile (diamétre équivalent inférieur a 10 um) de la surface
d’agglomérats de taille nettement supérieure (cf. Figure 1V.74a). Lors de I'analyse quantitative, cela
conduit a une diminution du rapport d’aires A, étant donné que les particules d’argile de diametre

équivalent inférieur a 10 um ne sont pas considérées.

50ym ¢ -

Figure IV.74 : Clichés MEB d’agglomérats d’argile présents dans les nanocomposites

Les images obtenues en MET permettent de mettre en avant un phénomeéne d’exfoliation via un
épluchage des feuillets d’argile a partir de la surface des agrégats (cf. Figure IV.75a) de facon
semblable a un mécanisme d’érosion. Dennis et al. (2001) ont également identifié ce mécanisme

dans le cas de nanocomposites polyamide 6/organo-montmorillonite réalisés par mélange a I'état
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fondu. Le détachement de tactoides (comprenant entre 2 et 10 feuillets empilés) depuis la surface
d’agrégats a également été observé comme le montre la Figure IV.75b. Ces observations permettent
d’étayer I'hypothese d’une exfoliation progressive a partir des particules d’argile dont la taille
caractéristique est inférieure a 10 um (i.e. agrégats et tactoides) lors de la mise en ceuvre des
nanocomposites en extrusion bivis.

' (b)

Figure IV.75 : Clichés MET d’agrégats d’argile présents au sein des nanocomposites

La Figure IV.76 représente la contrainte seuil en fonction du rapport d’aires des échantillons prélevés
le long du profil de vis pour les différentes vitesses de rotation employées, traduisant ainsi le lien
entre le niveau d’exfoliation et la dispersion micrométrique. On remarque que la dispersion de
I'argile dans les zones A et B se traduit par une importante diminution de A, accompagnée d’une
légere augmentation de op, indiquant la prépondérance des mécanismes de rupture et d’érosion des
agglomérats sur l'exfoliation. En revanche, une forte augmentation de oy ainsi qu’une faible
diminution de A, ont lieu simultanément de la zone B jusqu’en sortie de filiere, ce qui signifie que la
dispersion de l'argile se réalise principalement par exfoliation des feuillets le long de cette portion du

profil de vis.
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Figure IV.76 : Lien entre le niveau d’exfoliation et la dispersion micrométrique pour les échantillons
prélevés le long des vis pour différentes valeurs de N. Q = 3kg/h et Tz, = 180°C
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IV.5.4 Simulation du procédé d’extrusion et interprétations des résultats

L’évolution de I'état de dispersion des nanocomposites le long du profil de vis peut-elle étre reliée
a certains parametres d’extrusion ? Nous avons précédemment vu que |'énergie mécanique
spécifique s’avere étre un bon descripteur de I'influence du procédé de mise en ceuvre sur I'état de
dispersion suite a I'extrusion et a la granulation des matériaux (cf. section IV.2.4). Une telle relation
est-elle transposable au cas de I’évolution de I'état de dispersion le long du profil de vis ? Afin de
répondre a cette question, il est nécessaire de pouvoir évaluer I'énergie mécanique spécifique le long
du profil de vis. Expérimentalement, seule la valeur globale de I'EMS peut étre calculée a partir du
couple exercé par la matiére sur I'ensemble du profil de vis. En revanche, la simulation numérique du
procédé d’extrusion bivis via le logiciel LUDOVIC® permet de calculer de nombreux parametres, dont
I'EMS, le long du profil de vis. Le taux de remplissage et la pression subie par la matiere sur
I'ensemble du profil de vis sont représentés sur la Figure IV.77a pour les conditions opératoires
N =500 tr/min, Q = 3 kg/h et T,;, = 180°C. Les zones constituées d’éléments malaxeurs et de vis a pas
inverse ainsi que la filiere sont entierement remplies de matiere, tandis que les éléments de
convoyage ne sont que tres partiellement remplis (taux de remplissage d’environ 5 %). On observe
une montée en pression au sein des éléments restrictifs, en particulier dans les zones C et G qui
précedent des éléments de vis a pas inverse. Ces éléments tendent a accumuler la matiére plus
longtemps dans les zones directement en amont.
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Figure IV.77 : Evolution de paramétres d’extrusion le long du profil de vis calculés par le logiciel Lupovic®
(a) taux de remplissage et pression - (b) taux de cisaillement et température matiére
N =500 tr/min, Q = 3 kg/h et T,s; = 180°C
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La pression augmente principalement en zone | (située juste en amont de la filiere), permettant ainsi
a la matiere de traverser la filiere. L’évolution de la température matiére (cf. Figure 1V.77b) indique
que la fusion des polyméres commence un peu avant la premiére zone restrictive du profil (zone A).
Une importante augmentation de la température de la matiere fondue est observée dans cette
méme zone et on constate une légére diminution le long des zones de convoyage ainsi qu’une
augmentation au sein des éléments restrictifs. Ces résultats montrent que la température matiere au
niveau des éléments malaxeurs peut dépasser les valeurs mesurées en sortie de filiere (dépassement
d’environ 8°C pour les conditions correspondant a la Figure IV.77b), ce qui renforce I'hypothése
d’une dégradation des molécules tensioactives au cours du procédé d’extrusion. L’estimation des
taux de cisaillement indique des valeurs pratiquement trois fois plus élevées dans les zones
restrictives comparativement aux zones de convoyage pour ces conditions opératoires (cf. Figure
IV.77b). Le calcul de la valeur globale de I'EMS comporte quatre contributions distinctes
correspondant a I'énergie dissipée lors du transport solide, I'énergie consommée lors de la fusion,
I’énergie dissipée par la matiere fondue au niveau des vis et dans la filiere par dissipation visqueuse :

EMS=E _,, +FE +E+E e (Iv.11)

solide fusion

La modélisation employée par le logiciel LUDOVIC® permet de distinguer ces quatre contributions,
contrairement aux mesures expérimentales qui considerent la valeur globale de I'EMS en se basant
sur le couple exercée par la matiere sur les vis. Le mélange ayant lieu a I'état fondu, on peut
considérer que seules les énergies dissipées au niveau des vis et de la filiere contribuent a la
dispersion de l'argile dans la matrice, le transport solide et la fusion de la matrice n’ayant a priori
aucun effet sur I'état de dispersion. La Figure IV.78 montre la progression le long du profil de vis de
I’énergie dissipée a I’état fondu, calculée pour N = 100, 300 et 500 tr/min (Q = 3 kg/h et T,;,, = 180°C)
en utilisant LUDOVIC®. 1| apparait clairement que les zones constituées d’éléments restrictifs
induisent d’'importantes augmentations d’énergie dissipée, d’autant plus marquées lorsque la vitesse
de rotation des vis est augmentée.
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Figure IV.78 : Energie spécifique dissipée a I’état fondu calculée le long du profil de vis pour différentes valeurs
de N. Q=3 kg/h et T,s5 = 180°C
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Les valeurs d’énergie dissipée a I'état fondu sont calculées en sortie de filiere pour les douze
conditions opératoires testées a la section IV.2 (cf. Tableau IV.1). Il est alors possible de relier les
parametres caractéristiques de I'état de dispersion micrométrique A, et N, a I'énergie dissipée
calculée. Une dépendance en loi puissance décroissante permet une bonne description quantitative
pour ces deux parametres (cf. Figure 1V.79a), similairement aux résultats obtenus en considérant
I’EMS globale (cf. Figure 1V.45) :

A (%)=4714-E, (kWh/t)*™ (IV.12)
N (mm™)=436,28-E, (kWh/t) "™ (IV.13)

Nous avons précédemment pu établir que le niveau d’exfoliation, quantifié par la contrainte seuil o,
suit une croissance linéaire en fonction de I'EMS jusqu’a une valeur d’EMS critique au-dela de
laquelle op n’évolue plus (cf. Figure IV.46). Une relation linéaire est également obtenue entre la
contrainte seuil mesurée pour des échantillons prélevés en sortie de filiere (sans étape de
granulation) et I'énergie dissipée a I'état fondu (calculée en sortie de filiere via LUDOVIC®) pour
N =100, 300 et 500 tr/min (Q = 3 kg/h et T,s, = 180°C), comme le montre la Figure IV.79b :

c,(Pa)=4,7778-E . (kWh/t) (IV.14)
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Figure IV.79 : (a) A, et N, en fonction de I'énergie spécifique dissipée a I’état fondu (valeurs en sortie de filiere)

(b) oy en fonction de I’énergie dissipée a I’état fondu (valeurs en sortie de filiére)

A partir de ces lois déterminées en sortie de filiere, les valeurs de A,, N, et o, sont calculées le long
du profil de vis a partir de I'énergie dissipée obtenue via les simulations réalisées avec le logiciel
LUDOVIC® (cf. Figure IV.78) et comparées aux valeurs expérimentales. Les résultats obtenus pour A,
et N; sont représentés a la Figure 1V.80. La dispersion micrométrique le long du profil de vis est
correctement décrite a partir des relations V.12 et IV.13. Néanmoins, on remarque que les valeurs
calculées sont supérieures aux valeurs expérimentales pour N = 100 tr/min et inférieures aux valeurs
expérimentales pour N = 300 et 500 tr/min, en particulier pour les zones A a D. Les écarts entre
valeurs calculées et mesurées sont notamment importants au niveau de la zone A, ou les granulés de
polymeéres ne sont pas complétement fondus et ou la structure est particulierement hétérogene.
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Figure IV.80 : Evolution de A, (a) et N, (b) le long du profil de vis pour différentes valeurs de N.
Les symboles représentent les données expérimentales, les lignes correspondent aux résultats obtenus
a partir des relations IV.12/IV.13 en se basant sur les valeurs d’énergie dissipée calculées via LUDOVIC®.

Les valeurs de op calculées le long du profil de vis a partir de la relation 1V.14 sont représentées et
comparées aux valeurs expérimentales sur la Figure 1V.81. Un bon accord est obtenu entre les
valeurs mesurées et calculées, bien que quelques écarts soient observés dans les zones C, D et E pour
N = 500 tr/min. Ces résultats confirment que I'énergie mécanique spécifique dissipée a I'état fondu
est un parameétre clé de I'état de dispersion et en particulier du niveau d’exfoliation. L'influence des
parametres tels que la vitesse de rotation des vis, le débit d’alimentation et la température de
régulation du fourreau sur I'énergie mécanique spécifique se répercute sur I'état de dispersion des
nanocomposites ainsi que sur leurs propriétés mécaniques a I'état solide, du moins jusqu’a une
valeur d’EMS critique au-dela de laquelle I'état de dispersion semble stagner (cf. section IV.2.4).
L’évolution de I'état de dispersion le long du profil d’extrusion pour différentes valeurs en débit
d’alimentation et en température de régulation n’a pu étre caractérisée, faute de temps.
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Figure IV.81 : Evolution de oy le long du profil de vis pour différentes valeurs de N.
Les symboles représentent les données expérimentales, les lignes correspondent aux résultats obtenus
a partir de la relation IV.14 en se basant sur les valeurs d’énergie dissipée calculées via Lubovic®.
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IV.6 Synthése des résultats et conclusions

L'impact des conditions opératoires en extrusion bivis corotative sur la structure et les propriétés
de nanocomposites PP/PP-g-MA/argile de formulation fixe a été étudié. La vitesse de rotation des vis
joue un rble important au niveau de la qualité de dispersion de I'argile dans la matrice. Les analyses
en microscopie électronique et en rhéologie ont permis de mettre en avant une amélioration de
I’état de dispersion lorsque la vitesse de rotation des vis est augmentée jusqu’a 500 tr/min. Aucun
changement significatif de la structure des nanocomposites n’a été obtenu au dessus de cette valeur.
L'important auto-échauffement remarqué au-dela des 500 tr/min en est probablement la raison, la
dégradation des modifiants organiques de I'argile traitée ainsi que la diminution de la viscosité de la
matrice ne favorisant pas I'exfoliation. Une amélioration de I'état de dispersion a également été
observée en réduisant le débit d’alimentation, soit en augmentant le temps de séjour a taux de
cisaillement constant. L'élévation de la température de régulation du fourreau conduit a un état de
dispersion de moindre qualité du fait de la diminution des contraintes de cisaillement et d’une
dégradation des tensioactifs plus importante. L'influence de ces trois parametres opératoires sur
I’état de dispersion peut étre décrite a I'aide d’'un unique parametre correspondant a I'énergie
mécanique spécifique. En particulier, on observe une croissance linéaire du niveau d’exfoliation
(quantifié par la contrainte seuil) avec I'EMS jusqu’a une valeur critique. Au-dela de I’EMS critique, le
niveau d’exfoliation reste constant, montrant ainsi les limites de linfluence du procédé sur
I’exfoliation.

L’élaboration de nanocomposites par voie mélange maitre aboutit a une dispersion de I'argile
nettement supérieure que par voie directe, du fait de la pré-dispersion lors de la réalisation du
mélange maitre, en accord avec les résultats obtenus au Chapitre III.

Les essais en traction uniaxiale ont permis de montrer que l'influence des conditions opératoires
sur la structure des nanocomposites se répercute sur leurs propriétés mécaniques. En particulier,
"augmentation du niveau d’exfoliation de nanocomposites chargés a 5 % en masse d’argile
organophile entraine une élévation du module de Young allant jusqu’a 50 % comparativement a la
matrice pure, sans observer de rupture fragile dans les conditions testées. De plus, ces résultats
semblent indiquer que la rigidité des nanocomposites peut étre encore accentuée en atteignant des
niveaux d’exfoliation supérieurs a ceux obtenus dans cette étude. Outre une optimisation de la
formulation, cela nécessiterait de vérifier si I'amélioration de I'état de dispersion au sein du mélange
maitre via I'optimisation des conditions opératoires a une influence sur le niveau d’exfoliation apres

dilution dans la matrice.

La caractérisation de I'état de dispersion en différentes zones du profil de vis nous a permis de
constater une rapide diminution en taille et en nombre d’agglomérats entre la zone de fusion et le
début de la zone de malaxage. Ensuite, I'état de dispersion micrométrique évolue peu jusqu’en sortie
de filiere. En revanche, une exfoliation progressive est observée le long du profil de vis, depuis la
zone de fusion jusqu’en sortie de filiere. Les analyses MEB et MET indiquent que I'exfoliation de
I'argile le long de la zone de malaxage provient principalement des agrégats (amas de tactoides dont
la taille caractéristique est inférieur a 10 um) ainsi que des tactoides. La premiére étape de
dispersion micrométrique entre la zone de fusion et le début de la zone de malaxage est donc
primordiale, étant donné que les agglomérats non dispersés a ce stade de I'extrusion resteront
présents jusqu’en sortie de filiere, et également car |'exfoliation dans la zone de malaxage sera
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favorisée par la présence d’amas d’argile dont la taille ne dépasse pas les 10 um. Les éléments
restrictifs tels que les vis a pas inverse et les blocs de disques malaxeurs décalés de 90° induisent des
taux de cisaillement ainsi que des temps de séjours plus élevés, comparativement aux éléments de
convoyage, et entrainent une dissipation d’énergie plus importante. Nous avons cependant pu
constater qu’une élévation de température trop importante, souvent synonyme d’une énergie
dissipée importante, peut entrainer des phénomenes de dégradation thermique de la matrice et des
tensioactifs présents dans I'argile organophile et ainsi limiter la dispersion de I'argile dans la matrice.
Il est donc difficile de décrire une configuration de profil de vis optimale pour la réalisation de
nanocomposites polypropyléne/argile lamellaire, ni d’affirmer I'efficacité d’un profil de vis donné
uniquement a partir des études réalisées dans ce chapitre. Une étude détaillée du rble des différents
types d’éléments de mélange ainsi que du rapport L/D du profil de vis sur le niveau d’exfoliation et
les propriétés finales serait nécessaire pour pouvoir déterminer une méthode d’optimisation des
profils de vis.

Enfin, la différence des valeurs de contrainte seuil obtenues en sortie de filiere avant et apres
I’étape de granulation pour un méme échantillon souligne I'importance du protocole de préparation
sur la réponse rhéologique des nanocomposites. En effet, le comportement pseudo-solide de ces
matériaux a l'état fondu, dG aux interactions entre charges d’argile formant un réseau de
percolation, permet de quantifier le niveau d’exfoliation et place ainsi la rhéométrie dynamique
parmi les outils les plus efficaces pour déterminer les liens entre procédé, structure et propriétés des
nanocomposites. Au-dela de I'aspect fondamental, il est donc essentiel de comprendre la physique
cachée derriére cette sensibilité du comportement rhéologique au protocole de préparation des
échantillons ainsi que derriere I'évolution des propriétés rhéologiques dans le temps lorsque ces
mémes échantillons sont laissés au repos a I’état fondu. Le chapitre suivant est donc logiquement
consacré a cette problématique.
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Chapitre V : Thixotropie des nanocomposites a I'état fondu

La rhéologie s’avere étre un outil particulierement efficace en ce qui concerne la caractérisation
de systéemes nanocomposites. Le comportement pseudo-solide observé au-dela du seuil de
percolation montre une sensibilité a la structure multi-échelle de ces matériaux, notamment au
degré d’exfoliation ainsi qu’a la concentration en argile. De ce fait, les valeurs macroscopiques
mesurées dans le domaine de viscoélasticité linéaire refletent les interactions entre les particules
d’argile a I'échelle nanométrique. L’évaluation de contraintes seuil dans le régime dynamique nous a
permis de quantifier I'état de dispersion de l'argile au sein de la matrice et ainsi de comprendre
I'impact de la formulation et des conditions de procédé de mise en ceuvre sur la structure des
nanocomposites et leur propriétés associées. Cependant, le comportement rhéologique des
nanocomposites est influencé par I'histoire mécanique de ces matériaux, impliqguant une forte
sensibilité des résultats au protocole de caractérisation. Cet aspect a été mis en évidence des les
premiers travaux publiés sur le sujet par Krishnamoorti et Giannelis (1997), les auteurs montrant que
le plateau en module élastique aux basses fréquences est diminué d’environ deux décades apres
I"application d’un cisaillement de large amplitude. Les analyses rhéologiques présentées aux
chapitres Ill et IV mettent en exergue une augmentation des modules dynamiques (en particulier le
module élastique G’) au cours du temps dans le cas de nanocomposites partiellement exfoliés, a la
différence du PP et des mélanges binaires PP/PP-g-MA dont le comportement rhéologique reste
constant, comme le montre la Figure V.1. Parallelement, les systemes chargés présentant une
morphologie immiscible (typiquement les mélanges non-compatibilisés) ne montrent aucune
évolution rhéologique dans le temps lorsque la concentration en argile est inférieure a 9 % en masse.
L’'ensemble de ces observations suggere que cette évolution des propriétés rhéologiques reflete une
réorganisation structurale du réseau formé par les nanocharges et qu’elle est ainsi sensible a I'état
initial du systeme (niveau d’exfoliation, distances interparticulaires, orientation des particules
anisotropes). La propriété d’un systeme fluide complexe a étre déstructuré sous cisaillement et a se
restructurer au repos est désignée par le terme thixotropie. Les nanocomposites a base d’argile
lamellaire peuvent donc étre considérés comme des matériaux thixotropes. Ce dernier chapitre
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est consacré a I'étude de ce comportement particulier en se basant sur des essais rhéologiques, aussi
bien dans le domaine de viscoélasticité linéaire que non linéaire.

V.1 Situation bibliographique

La littérature scientifique compte de nombreuses publications traitant du comportement
thixotrope des systémes d’argile dispersée en solution aqueuse. Dans le cas de nanocomposites a
matrice polymeére, on trouve essentiellement des études menées sur des systemes modéles, c'est-a-
dire des systemes pour lesquels I'état de dispersion de I'argile est généralement mieux contrélé et
dont la matrice polymeére sélectionnée a un comportement rhéologique newtonien, afin de limiter la
complexité du systéme. Dans ces cas la, le polyoxyde d’éthyléne (PEO) et le polybuténe (PB) sont
couramment utilisés comme matrice et I'argile généralement choisie est la Laponite (argile de
synthése). Quelques études portant sur des systemes réels (matrices pseudoplastiques de forte
viscosité, argiles polydisperses) sont également disponibles. Nous commencons par résumer
brievement I’état de 'art.

V.1.1 Agrégation en réseau des minéraux argileux en solution

La dispersion de I'argile en solution aqueuse est réalisée par agitation mécanique. Une solution
colloidale est alors obtenue, caractérisée par une répartition homogene des feuillets délaminés. La
face et le bord des feuillets peuvent étre chargés différemment (charges positives ou négatives)
selon le pH de la solution. En milieux aqueux, les feuillets d’argile présentent une importante charge
négative sur leurs faces et sont chargés positivement sur leur bord [Wierenga et al. (1998), Cocard et
al. (2000), Loiseau et Tassin (2006)], comme l’illustre la Figure V.2a. Cette répartition des charges
favorise des attractions bord/face entre les feuillets d’argile (cf. Figure V.2b).

N &P

Association Association Association
bord/face face/face bord/bord

(b)

Figure V.2 : (a) Répartition des charges négatives en surface d’un feuillet et positives a son bord
(b) Modes d’association des feuillets
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Lorsque la concentration en argile est suffisamment élevée, les feuillets en suspension s’associent et
forment un réseau. On parle alors d’agrégation, a ne pas confondre avec 'agrégation naturelle de
I'argile sous forme d’empilements de feuillets. Plusieurs modeéles d’organisation des réseaux de
feuillets ont été proposés dans la littérature, les deux principaux étant la structure en chateau de
carte et le modéle de bande (cf. Figure V.3).

Organisation en Organisation en
"chateau de carte" modele de bande
(card-house type) (band type)

Figure V.3 : Modes d’agrégation des feuillets en réseau [Bergaya et al. (2006)]

La dispersion de l'argile en milieu aqueux peut mener a différentes structures en fonction de la
concentration en argile et de la force ionique, cette derniere correspondant a une mesure de la
concentration en ion dans la solution. On distingue essentiellement la formation d’une suspension
diluée, de flocs isolés ou d’un gel [Mourchid et al. (1995)]. Ces différents états du systeme peuvent
étre décris par un diagramme de phase sol-gel (cf. Figure V.4). Il est important de préciser que le
processus de formation de ces gels reste tres largement sujet a débat dans la littérature
[Cocard et al. (2000), Le Pluart (2002)]. Les dimensions des feuillets d’argile permettent de considérer
ces solutions comme des systémes colloidaux, a savoir des systémes ol le mouvement brownien est
prépondérant sur les forces de gravité et empéche ainsi la sédimentation des particules
[Russel et al. (1989)]. Ces solutions sont caractérisées par un comportement thixotrope, attribué a la
rupture du gel lors du cisaillement et a sa reconstruction, due aux attractions interparticulaires, apres
interruption de I'’écoulement [Hofmann (1952), Pignon et al. (1998)].
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Figure V.4 : Diagramme de phase d’une montmorillonite sodique du Wyoming [Bergaya et al. (2006)]
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En se basant sur une méthode de Monte-Carlo, Dijkstra et al. (1995) ont réalisé une simulation
numérique de la formation de gel pour une solution colloidale de particules discotiques. Les auteurs
considérent que chaque disque porte un quadrupéle en son centre, de facon a imiter la structure
électronique des feuillets d’argile (charges négatives en surface, entourées de cations
compensateurs). Les résultats montrent qu’au-dela d’une certaine concentration en argile, les
disques s’assemblent sous l'effet des interactions électrostatiques pour former un gel dont la
structure est similaire au réseau en chateau de carte comme l'illustre la Figure V.5a. Les associations
bord/face sont obtenues pour des groupes de trois ou quatre disques (cf. Figure V.5b).

(a) (b)

Figure V.5: (a) Réseau de type "chdteau de carte" obtenu par simulation numérique pour une suspension

colloidale de disques quadrupolaires de forte concentration en particules, (b) associations bords-faces par
groupes de trois ou quatre disques [Dijkstra et al. (1995)]

V.1.2 Manifestation de la thixotropie des nanocomposites en rhéologie

La viscoélasticité linéaire des nanocomposites met en avant un comportement pseudo-solide,
caractérisé par un plateau en G’ aux basses fréquences, dont 'origine serait liée a I'élasticité d’un
réseau de percolation tridimensionnel formé par les particules d’argile fortement anisotropes.
L'application d’un cisaillement de large amplitude entraine une atténuation de ce comportement,
comme I'ont montré Krishnamoorti et Giannelis (1997) dans le cas d’une matrice poly-e-caprolactone
(cf. Figure V.6a). Les auteurs interpréetent ce résultat comme une conséquence de I'alignement des
particules d’argile dans la direction de cisaillement. Ils mentionnent également que le cisaillement et
I’élongation subis par les échantillons lors de leur préparation (granulation en sortie d’extrusion et
formation de pastilles par moulage en compression pour les mesures rhéologiques) ont pu
contribuer a un certain alignement des feuillets d’argile. Des résultats similaires ont été obtenus par
Ren et al. (2000) dans le cas d’'une matrice copolymere dibloc polystyrene-polyisopréne (cf. Figure
V.6b).
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Figure V.6 : Diminution des modules dynamiques de nanocomposites apres I'application d’un cisaillement
oscillatoire de large amplitude (hors du domaine linéaire) - (a) matrice poly-&-caprolactone [Krishnamoorti et
Giannelis (1997)], (b) matrice copolymere dibloc polystyrene-polyisoprene [Ren et al. (2000)]

L’évolution des modules dynamiques (en particulier du module élastique) au cours du temps
dans le domaine de viscoélasticité linéaire a été observé dans de nombreux systémes
nanocomposites polymeére/argile présentant une morphologie au moins partiellement exfoliée, que
ce soit dans le cas d’'une matrice PP/PP-g-MA [Solomon et al. (2001), Lertwimolnun et Vergnes
(2005), Vermant et al. (2007), Treece et Oberhauser (2007a)], PS [Ren et al. (2003)], PEO [Loiseau et
Tassin (2006)] ou PB [Mobuchon et al. (2007)]. Ren et al. (2003) proposent de décrire I'évolution de
G’ au cours du temps apres I'application d’un cisaillement oscillatoire de large amplitude par une loi
puissance (cf. Figure V.7a) :

G'(t) o< t’ (v.1)

Les auteurs observent cette cinétique pour différentes matrices, différentes argiles et a différentes
températures avec des valeurs de f comprises entre 0,1 et 0,25, interprétant ce phénomeéne par une
désorientation des particules d’argiles aprés avoir été alignées dans la direction de cisaillement. Les
faibles dimensions des feuillets d’argile peuvent amener a penser que cette désorientation se produit
sous |'effet du mouvement brownien, auquel cas leur coefficient de diffusion rotationnelle D, peut
étre obtenu par la relation suivante, si I'on assimile les feuillets d’argile a des disques de
diameétre d [Larson (1999)] :

_ 3k,T

D, =—— V.2
r0 4770d3 ( )

Les temps de relaxation rotationnelle 1/D,, obtenus sont inférieurs a I'échelle de temps des mesures
rhéologiques effectuées (50 000 s). De plus, les valeurs de G’ obtenues au bout de 50 000 s restent
sensiblement inférieures a celles mesurées avant l'orientation des particules induites par
cisaillement, indiquant que la désorientation n’est que partielle méme apres 50 000 s. Les auteurs en
déduisent que le processus de désorientation ne peut pas étre guidé par une dynamique
brownienne, ce qui est cohérent avec la faible influence de la viscosité de la matrice et de la taille des
particules d’argile utilisées sur la cinétique de désorientation. lls remarquent cependant que
I"augmentation de la température entraine une accélération de la désorientation. Treece et
Oberhauser (2007a, b) ont également observé une augmentation de G’ en loi puissance au cours du
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temps dans le cas d’'une matrice PP/PP-g-MA. Cependant, une augmentation plus prononcée de G’
apparait aux temps supérieurs a environ 10* s dont la dépendance temporelle est également décrite
par une loi puissance, I'exposant étant nettement plus élevé que celui obtenu aux temps inférieurs a
10* s (cf. Figure V.7b). L'existence de deux cinétiques différentes révele que plusieurs phénomeénes
physiques peuvent étre a l'origine de I’évolution rhéologique observée. L’application d’un pré-
cisaillement entraine une diminution des valeurs de G’ sur I'ensemble de la gamme de temps
considérée, mais ne semble pas affecter les deux cinétiques d’évolution structurale (les exposants
obtenus avec et sans pré-cisaillement sont quasiment identiques). Enfin, les auteurs montrent que
I’élévation en température résulte en des valeurs de G’ supérieures ainsi qu’en une évolution
légerement plus marquée au cours du temps, toujours caractérisée par une cinétique en deux
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Figure V.7 : Evolution du module élastique au cours du temps dans le domaine de viscoélasticité linéaire - (a)
matrice PS [Ren et al. (2003)], (b) matrice PP/PP-g-MA [Treece et Oberhauser (2007a)]

Mobuchon et al. (2007) ont également étudié I'influence du pré-cisaillement sur I'évolution du
module élastique au cours du temps, pour un systéme polybuténe/argile organophile (Cloisite® 15A).
Les auteurs proposent une description phénoménologique de I'augmentation de G’ dans le temps

basée sur une loi exponentielle étirée :
’ ’ ’ ’ t "
G'()=G +(G. -G/)-| 1—exp —(—j (V.3)
T

ou G’; et G’5, correspondent respectivement au module élastique initial et final, 7 est un temps
caractéristique et m I'exposant d’étirement. On peut noter que ce modele suppose la stabilisation du
module élastique a une valeur G’,, ce qui n’a jamais été observé expérimentalement pour ces
systemes évolutifs. Les résultats montrent que I'augmentation de G’ est d’autant plus importante
qgue le taux de cisaillement appliqué au préalable est élevé (cf. Figure V.8), ce qui signifie que la
déstructuration sous cisaillement ainsi que la reconstruction du réseau au repos (apres l'arrét de
I’écoulement) sont fortement dépendants du taux de cisaillement employé. La diminution du module
élastique initial G’ lorsque la valeur de J, associée au précisaillement augmente peut étre
interprétée comme une déstructuration progressive du réseau d’argile, en accord avec les conditions
de précisaillement. Néanmoins, la diminution de la valeur finale G’,, du module élastique observée
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lors de I'augmentation de 7, signifie que I'état d’équilibre, s'il existe, dépend des conditions de
précisaillement, ce qui est moins trivial. Les auteurs ont cependant limité 'augmentation de G’ a des
temps d’environ 5000 s, alors que I’évolution rhéologique peut étre inachevée apres plusieurs jours
pour certaines dispersions d’argiles [Pignon et al. (1998)]. La croissance peu marquée de G’
comparativement a d’autres systemes peut étre due a I'exfoliation partielle de I'argile. De plus, les
balayages en temps ont été réalisés a une fréquence angulaire élevée (w= 125,6 rad/s) alors que le
comportement pseudo-solide di au réseau d’argile est nettement plus prononcé aux basses
fréquences, ce qui peut également expliquer pourquoi I'augmentation de G’ semble s’estomper au-
dela d’un certain temps, contrairement a ce qui est observé dans le cas des suspensions d’argile et
des nanocomposites polymeére/argile. Les auteurs précisent que I'augmentation de G’ s’effectue sur
une échelle de temps proche de 1/D,, ce qui suggére que le mouvement brownien peut étre a
I'origine du processus de reconstruction du réseau au repos dans ce cas.
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Figure V.8 : (a) Viscosité en régime établi en fonction du taux de cisaillement pour une matrice polybuténe
chargée a 4 % en volume de Cloisite® 15A, (b) évolution du module élastique dans le domaine de viscoélasticité

linéaire @ w=125,6 rad/s et T = 25°C apres le cisaillement correspondant [Mobuchon et al. (2007)]

Solomon et al. (2001) ont étudié la structuration de nanocomposites PP/PP-g-MA/argile au cours
du temps en caractérisant leur comportement rhéologique transitoire, c'est-a-dire I'établissement de
la contrainte de cisaillement entre le démarrage du dispositif de cisaillement (rhéometre plan-plan
dans ce cas) et le régime établi de I'écoulement. Le régime transitoire des nanocomposites différe
effectivement de celui de la matrice non chargée par la présence d’un pic de contrainte, observé
pour une déformation y de l'ordre de I'unité, avant de redescendre vers une valeur stable
correspondant au régime établi. Le protocole mis en place consiste a effectuer un premier
écoulement, appelé écoulement aller, respecter un temps de repos, puis appliquer un écoulement
identique au premier mais dans la direction opposée, appelé écoulement retour. Lors des
écoulements retours, les auteurs n’observent aucun pic de contrainte lorsque le temps de repos est
nul et il faut attendre environ 100 s pour qu’un pic soit a nouveau observé. L’augmentation du temps
de repos entraine une croissance de I'amplitude des pics (cf. Figure V.9). Ces "dépassements" de
contrainte sont interprétés comme une rupture du réseau d’argile, passant d’une organisation ou
I'orientation globale des feuillets d’argile est aléatoire (état isotrope) vers une configuration ou les
feuillets sont majoritairement alignés dans le plan d’écoulement (état anisotrope). L'amplitude du
dépassement de contrainte dépend également du taux d’argile ainsi que du taux de cisaillement

appliqué.
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Figure V.9 : Ecoulements retour pour différents temps de repos [Solomon et al. (2001)]
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Lertwimolnun et al. (2007) ont proposé deux modeles pour décrire le comportement rhéologique
transitoire de nanocomposites PP/PP-g-MA/argile, en les confrontant a des résultats expérimentaux
obtenus avec le protocole de Solomon et al. (2001). Le premier modele correspond a celui introduit
par Yziquel et al. (1999) pour des suspensions colloidales. Il permet une bonne description qualitative
des écoulements retour, cependant le pic de contrainte intervient a des déformations trop faibles
comparativement a I'expérience et la relaxation de la contrainte de cisaillement vers le régime établi
a lieu trop rapidement (cf. Figure V.10a). Le second modele concerne I'orientation de particules
sphéroidales sous écoulement et se fonde sur les équations de Folgar et Tucker (1984). Il décrit bien
les écoulements aller, cependant, ce modele ne prend pas en compte I'effet du temps de repos. Les
auteurs ont donc rajouté un terme de diffusion brownienne afin d’inclure un effet de restructuration
au repos. Les résultats montrent que le terme de diffusion seul ne permet pas de prédire
correctement les écoulements retours (cf. Figure V.10b). Bien que cette étude ne permette pas de
trancher a propos des origines physiques précises du comportement rhéologique transitoire des
nanocomposites, elle confirme que les hypotheses d’orientation des particules d’argiles anisotropes
sous écoulement et d’attraction des particules d’argile au repos sont cohérentes avec le

comportement thixotrope des nanocomposites observé au travers de la rhéologie.
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Figure V.10 : Modélisation des écoulements retour pour différents temps de repos
(a) modele de suspension colloidale, (b) modéle de suspension de sphéroides [Lertwimolnun et al. (2007)]
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V.1.3 Etudes couplées rhéologie/diffusion d’ondes

Les techniques de diffusion d’ondes (lumiére, neutrons, rayons X) permettent d’obtenir des
informations sur la structure des suspensions d’argile dans une matrice liquide, telles que
I"anisotropie du systeme liée a I'orientation des feuillets d’argile. Le couplage de ces techniques avec
I'analyse rhéologique permet ainsi de mieux comprendre les liens entre la structure des systémes
complexes et leur comportement mécanique. Etant données leurs faibles longueurs d’onde, la
diffusion des rayons X aux petits angles permet de caractériser des structures dont la taille est
comprise entre environ 1 et 50 nm. L'orientation des feuillets et des tactoides d’argile est donc
couramment déterminée par cette méthode. La diffusion de neutrons aux petits angles permet
d’étendre la gamme de taille sondée par les rayons X a des valeurs supérieures (entre environ 30 et
100 nm). Enfin, la diffusion de la lumiére aux petits angles donne accés a des tailles comprises entre
environ 250 nm et 5 um, soit des tailles caractéristiques des réseaux d’agrégation résultant de
I'association des feuillets d’argile entre eux. La taille des objets diffusant les ondes correspond a

I'inverse de la norme du vecteur de diffusion ¢, elle-méme dépendant de la longueur d’onde A du

faisceau incident, de I'angle de diffusion @ et, dans le cas de la diffusion de la lumiére, de I'indice de
réfraction n du milieu (n = 1 pour la diffusion des rayons X et des neutrons) :

. 4-mTn . (0
q= ||q|| = Tsm(EJ (V.4)

Pignon et al. (1997) ont combiné les techniques de diffusion de la lumiére, de neutrons et de
rayons X afin de caractériser des suspensions de Laponite en solution aqueuse ayant un
comportement thixotrope (cf. Figure V.11). Au-dela d’une certaine fraction volumique d’argile, la
structure de la suspension au repos semble correspondre a un gel constitué de sous-unités (feuillets
empilés) dont la taille est d’environ 35 nm. Ces sous-unités s’assemblent en agrégats d’orientation
isotrope et de taille micrométrique, eux-mémes interconnectés en formant une structure fractale
dont la taille est d’environ 5 um. La dimension fractale de 1,8 mesurée en diffusion de la lumiere
correspond a celle obtenue par Piau et al. (1999) pour des suspensions de silice.
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Figure V.11 : Diffusion statique de la lumiére et diffusion de rayons X et de neutrons aux petits angles

d’une solution aqueuse de Laponite au repos, fraction volumique d’argile ¢, = 1,6 % [Pignon et al. (1997)]
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Une étude couplant les techniques de rhéométrie et de diffusion de la lumiére pour ces suspensions
de Laponite a été réalisée par Pignon et al. (1998) en utilisant une cellule de cisaillement plan-plan.
Au repos, un cliché de diffusion isotrope est obtenu, en accord avec une structure de gel constituée
par des feuillets orientés aléatoirement dans toutes les directions. Lorsque la suspension est soumise
a un cisaillement, un motif de diffusion anisotrope de type papillon apparait pour des taux de
cisaillement compris entre 1 et 130 s™. Les auteurs interprétent ce motif comme la signature d’un
phénomeéne d’enroulement des flocs le long de I'axe perpendiculaire a la direction de cisaillement,
initialement suggéré par DeGroot et al. (1994) pour des systéemes PDMS/silice. Les flocs seraient alors
fortement comprimés dans la direction de cisaillement. Au-dela d’un taux de cisaillement de 130 s,
le motif papillon laisse place a un motif de diffusion anisotrope, sans extinction de l'intensité de
diffusion dans la direction perpendiculaire au cisaillement. L’intensité diffusée tend alors
progressivement vers un motif isotrope de moins en moins intense. Ces phénomenes sont
interprétés comme une fragmentation des agrégats enroulés au-dela d’un taux de cisaillement
critique, correspondant a une compression maximale des flocs dans la direction de cisaillement,
suivie par une diminution de la taille des objets diffusant la lumiére (cf. Figure V.12). Les auteurs
observent également que plusieurs heures de repos sont nécessaires apres I'application d’un taux de
cisaillement de 180 s (supérieur au taux de cisaillement critique) pour que le gel puisse se
reconstruire et ainsi montrer a nouveau une figure de diffusion en papillon lorsqu’il est soumis a un
taux de cisaillement inférieur a la valeur critique.

Q (V/pm)
Q (1/pm)
Q (1/um)

3-2-101 23 32-101 2 3 32-101 2 3
Q (1/pm) Q (1/pm) Q (1/pm)
At rest shear rate = 40 s! shear rate = 180 s-!

(a)

Isotropic fibrous structure  Rollerlike structure  Structure under shear
atrest (D= 1) under shear below beyond the critical
= 5um the critical shear rate shear rate

Micrometer-sized Micrometer-sized Breakdown of
aggregate at rest aggregate contracted and  micrometer-sized
stretched under shear aggregate

(b)

Figure V.12 : (a) Clichés de diffusion de la lumiére au repos et sous écoulement,
(b) représentation de la structure formée par la Laponite en solution aqueuse
sous écoulement pour différents taux de cisaillement [Pignon et al. (1998)]
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Lele et al. (2002) ont réalisé une étude rhéo-rayons X in situ sur des nanocomposites PP/argile.
Leur dispositif expérimental est constitué d’un rhéometre capillaire MultiPass développé a
I’'Université de Cambridge [Mackley et al. (1995)], dont le principe est de pouvoir cisailler la matiéere
dans les deux sens du capillaire grace a deux pistons placés a chaque extrémité du rhéometre. Un
faisceau de rayons X traverse la partie centrale du capillaire en béryllium (transparent aux rayons X)
et un détecteur 2D enregistre l'intensité diffusée aux grands angles (angle 26 compris entre 1 et
10°). En écoulement, la diffusion des rayons X permet de constater une orientation des tactoides
dans la direction d’écoulement, d’autant plus marquée que le taux de cisaillement est élevé. A 'arrét
de I'écoulement, I'orientation du systéme non-compatibilisé ne varie pas significativement avec le
temps de repos tandis que le systeme compatibilisé montre une désorientation marquée pendant
environ 1000 s qui ne semble plus évoluer ensuite (I'orientation au repos est suivie pendant 2000 s).
Le temps de relaxation par diffusion brownienne 1/D,, obtenu dans ce cas est sensiblement supérieur
aux 1000 s mises en évidence par la diffusion des rayons X aux grands angles. Les auteurs en
déduisent que la désorientation des tactoides n’est pas guidée par le mouvement brownien mais
probablement par I'attraction interparticulaire, comme I’avaient suggéré Solomon et al. (2001).

Récemment, Pujari et al. (2010) ont publié les résultats d’'une étude couplant le comportement
rhéologique d’un nanocomposite polybuténe/argile organophile a la diffusion de rayons X aux petits
et grands angles. La cellule de cisaillement utilisée a été développée par Caputo et Burghardt (2001)
et permet le passage d’un faisceau de rayons X dans le plan 1-2 "écoulement-gradient" (flow-
gradient, cf. Figure V.13) et donc la caractérisation de I'orientation des particules d’argile dans le plan
de cisaillement. Les mesures rhéologiques ont été obtenues a I'aide d’'un rhéomeétre cone-plan et les
conditions d’écoulement ont été reproduites avec la cellule de cisaillement pour I'analyse en
diffusion de rayons X (méthode ex-situ). Néanmoins, la similitude des deux géométries et la
reproductibilité des mesures rhéologiques permettent de corréler les phénoménes observés via les
deux méthodes.

2" or "Gradient" direction

/ Annular
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—% "1" or "Flow" direction
>
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Cone angle =5 deg | Annular
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Figure V.13 : (a) Direction du faisceau de rayons X incident et (b) schéma de la cellule rhéo-rayons X de
géomeétrie c6ne-plan annulaire développée par Caputo et Burghardt (2001)

Les auteurs ont utilisé une mesure quantitative de I'anisotropie des motifs de diffusion observés aux
petits angles en calculant le tenseur du second ordre du vecteur de diffusion g, pondéré par
lintensité de diffusion 7(g) :

(33) - (9,) {(q0.9,) _ Ijﬂjﬁl(‘?)dqlsz
<‘Z1Q2> <Q2Q2> J.J.QZI(Q)d%d%

(V.5)
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lls déterminent ainsi le facteur d’anisotropie AF et I'angle d’orientation par rapport a la direction

d’écoulement y par les relations suivantes :

AF = \/(<q1Q1 > - <Q2Q2 >)2 + 4<‘]1Q2>2 (V.6)
1 -1 2<Q1Qz>

J =—tan (V.7)
2 (9:91)~(9:4>)

Une approche similaire est utilisée pour la diffusion aux grands angles. Une orientation totale des
feuillets d’argile dans la direction de I'écoulement correspond a un facteur d’anisotropie de 1, tandis
gu’une orientation aléatoire équivaut a une valeur nulle. Les échelles sondées par la diffusion aux
petits et grands angles vont environ de 4 a 50 nm et de 0,1 a 5 nm, respectivement. L’analyse aux
petits angles correspond ainsi a I'orientation des tactoides tandis qu’aux grands angles les particules
correspondent aux feuillets unitaires et aux empilements de deux ou trois feuillets. Les expériences
en écoulement montrent que I'augmentation du taux de cisaillement entraine une diminution de
I’angle d’orientation, accompagnée d’une élévation du facteur d’anisotropie, confirmant I’hypothese
de l'orientation des particules d’argile induite par le cisaillement. Linfluence du pré-cisaillement sur
I"augmentation de G’ au cours du temps est également visible sur le facteur d’anisotropie (cf. Figure
V.14). Plus le taux de pré-cisaillement est élevé, plus la valeur initiale de G’ est basse et plus le
facteur d’anisotropie initial est élevé, ce qui signifie que I'affaiblissement de la réponse élastique du
réseau d’argile sous I'effet du cisaillement est bien connecté a une orientation partielle des particules
d’argile dans le plan de cisaillement. L'augmentation progressive de G’ au cours du temps est
accompagnée par une diminution du facteur d’anisotropie, particulierement marquée au cours des
1000 premieres secondes suivant l'interruption du pré-cisaillement. L’orientation des particules ne
semble pas évoluer de facon significative au-dela de ce temps, tout comme l'ont observé
Lele et al. (2002) dans le cas d’une matrice PP/PP-g-MA. Le temps de relaxation par diffusion
brownienne 1/D, vaut ici environ 300 s, soit un temps sensiblement plus faible que celui
correspondant a la désorientation observée en diffusion de rayons X. Les auteurs estiment
cependant que la désorientation est due au mouvement brownien. Pourtant, I'augmentation de G’
aprés 1000 s alors que l'orientation semble invariante conforte I’hypothése des attractions
interparticulaires, ces derniéres pouvant avoir lieu sans nécessairement induire une désorientation
prononcée des particules d’argile. Des études similaires ont récemment été menées pour différentes
matrices chargées en argile [Dykes (2010 et 2012)].
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Figure V.14 : Corrélation entre I'augmentation du module élastique (a) et la diminution du facteur d’anisotropie
en diffusion des rayons X aux petits (b) et grands angles (c) au cours du temps de repos suivant I'arrét du
cisaillement continu (0 0,02 s -0 0,15"- A 15" - < 457) [Pujari et al. (2010)]
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V.1.4 Conclusions

La littérature attribue le comportement thixotrope des nanocomposites polymére/argile a leur
structure semblable a un gel physique lorsque la concentration en argile est supérieure au seuil de
percolation. La mise en écoulement de tels systemes tend a orienter les particules anisotropes
(feuillets individuels et tactoides) préférentiellement dans la direction de I’écoulement et a rompre
partiellement le réseau de percolation, ce qui entraine une diminution de la réponse élastique.
L'augmentation de G’ au cours du temps semble indiquer une reconstruction du réseau de
percolation, ou plutét un renforcement de ce dernier par l'activation (ou la réactivation)
d’interactions charge-charge dans des conditions de repos mécanique. La majorité des auteurs
s’accorde a dire que, dans un premier temps, ce phénomene est lié¢ a une désorientation des
particules d’argile suite a leur orientation préférentielle dans la direction de I’écoulement.
Cependant, I'origine physique de cette désorientation reste sujette a débat. L’hypothése la plus
couramment discutée est la diffusion rotationelle par mouvement brownien du fait de la taille des
feuillets d’argile. Plusieurs auteurs ont notamment montré que le temps de relaxation par diffusion
brownienne ne correspond pas a I'échelle de temps de I'évolution des propriétés rhéologiques, et ce
pour différentes matrices polymeres.

Dans la suite du chapitre, nous essayerons de fournir des éléments de réponse concernant le
comportement thixotrope des nanocomposites a matrice polypropyléne. Les échantillons testés sont
ceux préparés en mélangeur interne par voie mélange maitre et présentés au chapitre lIl.

V.2 Evolution du comportement rhéologique au cours du temps
V.2.1 Influence de la fréquence de sollicitation

L'augmentation du module élastique dans le temps est généralement observée en réalisant un
balayage en temps, c'est-a-dire en fixant la température et la fréquence angulaire @ tout en
enregistrant le signal au cours du temps. Lors des balayages en fréquences, le comportement
pseudo-solide des nanocomposites, attribué au réseau de percolation des charges d’argile, se
manifeste aux basses fréquences. Ainsi, il est logique de penser que I'évolution des parametres
rhéologiques dépend de la fréquence a laquelle le balayage en temps est réalisé. Pour illustrer ce
propos, nous avons réalisé des balayages en temps pendant 3600 s pour une large gamme de valeurs
en @ sur un nanocomposite de formulation 85/10/5 et tracé I'évolution de G’ dans le temps sur la
Figure V.15. Les courbes continues correspondent au lissage des données par la loi exponentielle
étirée (cf. eq. V.3) proposée par Mobuchon et al. (2007). On remarque que I'augmentation de G’ au
cours du temps est d’autant plus prononcée que la fréquence est basse, ce qui suggere que ce
phénomeéne est lié a une évolution structurale du réseau d’argile. Les parameétres du modele sont
consistants avec cette observation : en effet, I’écart entre les valeurs initiales et finales du module
élastique (respectivement G’; et G’») ainsi que le temps caractéristique d’évolution 7 augmentent
lorsque @ diminue (cf. Figure V.16). L'exposant d’étirement m varie peu avec la fréquence et sert de
parametre d’ajustement.
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Figure V.15 : Balayages en temps du nanocomposite 85/10/5 pour différentes valeurs de @ T = 180°C, y=1 %.
Les symboles représentent les mesures expérimentales et les courbes continues correspondent
au lissage des données par I'eq. V.3
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Figure V.16 : Parametres du modéle de Mobuchon et al. (2007) (eq. V.3) en fonction de @
(a) module initial et final, exposant d’étirement
(b) écart relatif entre le module initial et final, temps caractéristique d’évolution

V.2.2 Comportement aux temps longs

Nous venons de voir que le modele proposé par Mobuchon et al. (2007) permet une bonne
description de l'augmentation de G’ sur une période d'une heure. Ce modeéle suppose une
stabilisation de la valeur de G’ aprés un temps caractéristique 7. Néanmoins, de nombreux exemples
issus de la littérature montrent que I'évolution rhéologique de tels systemes est incompléte, méme
aprées plusieurs heures de relaxation. La Figure V.17a représente |'évolution de G’ obtenue sur
54 000 s (w fixée a 1 rad/s) pour le méme nanocomposite que précédemment. La courbe en
pointillés correspond au modele de Mobuchon et al. (2007), obtenue par un lissage des données sur
les 3600 premieres secondes et extrapolée aux temps longs. On remarque que le modeéle prédit
correctement I'évolution de G’ jusqu’a un temps d’environ 5000 s, aprés lequel I'expérience montre
une augmentation continue de G’ dans le temps la ol le modele décrit un comportement stable. Ces
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mesures aux temps longs permettent de mettre en avant un détail important. En effet, a partir du
temps auquel le modele diverge de I'expérience, on remarque que G’ augmente quasi-linéairement
avec le temps et non plus comme une loi exponentielle étirée ou une loi puissance. Ce changement
de régime parait évident lorsque I'on représente les données en échelle double-logarithmique (cf.
Figure V.17b). Cette évolution en deux étapes distinctes correspond aux observations de Treece et
Oberhauser (2007a) pour des hanocomposites PP/PP-g-MA/argile.
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Figure V.17 : Balayage en temps du nanocomposite 85/10/5 sur 54 000s. T = 180°C, y=1 %, w=1 rad/s
(a) échelles linéaires, (b) échelle double-logarithmique
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> Interprétations des phénomeénes observés

L'augmentation du module élastique a systématiqguement été observée pour des
nanocomposites présentant une morphologie exfoliée/intercalée, ce grace a I'utilisation d’un agent
compatibilisant (PP-g-MA) lors du procédé de mélange a I'état fondu. L'augmentation du niveau
d’exfoliation, grace a I'optimisation de la concentration en PP-g-MA ou des conditions opératoires,
entraine une croissance du module élastique d’autant plus marquée (cf. Figures I11.39b et 1V.24b). On
retrouve une tendance similaire en augmentant la concentration en argile dans le cas des systémes
compatibilisés (cf. Figure I11.51b). En revanche, la matrice PP et les mélanges binaires PP/PP-g-MA ne
présentent pas d’augmentation en G’ au cours du temps (cf. Figure V.1). Au contraire, leurs modules
tendent a diminuer lentement dans le temps, sous l'effet de scissions de leurs chaines
macromoléculaires dues a la température. La Figure V.1 rappelle que la présence d’argile au sein de
la matrice n’induit pas nécessairement une croissance de G’ dans le temps, comme le prouve par
exemple le mélange binaire PP/argile de proportions 95/5 % en masse, qui présente une structure
microcomposite (non-exfoliée). Les faibles distances entre les particules d’argile pourraient donc étre
a l'origine d’un processus physique entrainant 'augmentation de G’ au cours du temps. Dans le cas
des dispersions d’argile en milieu aqueux, I'évolution rhéologique est attribuée a un réarrangement
de la structure afin d’équilibrer les forces de répulsions électrostatiques et les forces attractives de
type van der Waals et dépend fortement de la force ionique. Les argiles organophiles utilisées pour la
réalisation de nanocomposites a matrice polymeére sont recouvertes de tensioactifs en surface, ce qui
empéche les phénomenes de répulsions électrostatiques entre les particules d’argile [Treece et
Oberhauser (2007b)]. Il est donc probable que I'augmentation du module élastique observée dans
notre cas (ainsi que pour des systémes nanocomposites polymeére/argile similaires) soit reliée a une
évolution structurale induite par des interactions attractives entre les particules d’argile.

La préparation d’échantillons sous forme de pastilles par moulage en compression induit une
forte orientation des particules d’argile anisotropes dans le plan de compression [Krishnamoorti et
Giannelis (1997), Kim et Macosko (2009)]. La mise en place des échantillons entre les outils des
rhéometres rotatifs peut également accentuer 'orientation dans le plan de cisaillement. La premiére
phase d’augmentation du module élastique observée lors de balayages en temps dans le domaine de
viscoélasticité linéaire peut ainsi étre considérée comme une reformation du réseau de percolation
par I'activation (ou la ré-activation suite a I'alignement des particules) d’associations bord/face des
feuillets et tactoides d’argile sous I'effet de leur désorientation (cf. Figure V.18), en accord avec les
arguments de Ren et al. (2000, 2003) et de Solomon et al. (2001). Du fait de la taille colloidale des
particules d’argile, la désorientation par diffusion brownienne a souvent été débattue, en comparant
les temps de relaxation calculés a partir de la théorie de la diffusion aux échelles de temps des
cinétiques d’évolutions rhéologiques observées.
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