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INTRODUCTION GENERALE

Les nanomatériaux sont considerés comme le domaine des nanosciences qui a profité de
I’évolution la plus spectaculaire. Ils ont mobilis€¢ un nombre toujours croissant de chercheurs et
d’ingénieurs aussi bien dans la recherche fondamentale que dans la recherche appliquée. De
nombreux travaux ont été consacrés ces dernieres années a la compréhension des interactions

entre les argiles et les différents types d’additifs organiques dont des polymeéres et tensioactifs.

On désigne par nanocomposites les matériaux renforcés par des particules de taille
nanomeétrique. Leur particularité, par rapport aux composites classiques, est de présenter une trés
grande interface (de l'ordre de10°m?/m?), et une petite distance inter-particulaire (de I'ordre de10”
®m). Ainsi, les phénomeénes physiques mis en jeu & I’interface, vont jouer un role non négligeable
dans le comportement mécanique de ces matériaux. Les forces d'interaction entre particules de
renforts (charges), mémes faibles, peuvent donner lieu a une agrégation des charges, allant
jusqu'a I'échelle de I'échantillon (percolation). La percolation des charges peut entrainer une

augmentation tres importante des propriétés mécaniques élastiques [1].

Les argiles présentent un intérét croissant car leurs applications industrielles ne cessent de se
diversifier. L’argile qui fait 1’objet de ce travail est connue sous le nom de "bentonite”, largement
utilisée dans de nombreux secteurs industriels. Sous sa forme pateuse ou a 1’état de poudre, ce
type d’argile est employé dans la réalisation de barri¢res étanches pour les déchets industriels,
ménagers (géomembranesbentonitiques) et radioactifs (barrieres ouvragées, poudre compactées).
La bentonite est utilisée également dans 1’industrie agroalimentaire et dans la composition des
produits cosmétiques et pharmaceutiques... A 1’état liquide, la bentonite joue généralement le
role d’un composant "viscosifiant" dans les boues de forage des puits pétroliersdans les
polymeres dits de commodité, nous pouvons citer les polyoléfines, essentiellement les
polyéthylene et polypropyléne, de faible colt, facilement transformables et présentant un
compromis des propriétés mécaniques, barriére, et de surface intéressants. Afin de répondre a
la course incessante vers I’accroissement des propriétés des matériaux tout en préservant des
colt faibles, différentes voies de recherches ont été explorées et notamment le renforcement
de matériaux polymeére par I’insertion d’objets de taille nanométrique. Ces travaux montrent
en effet une amélioration globale des propriétés mécaniques, module de rigidité, tenue au
choc. Ces nanocharges sont des Montmorillonites modifiées, phyllosilicates de la famille des

smectites [2].

Cette avance technologique constitue le point de départ du développement des matériaux

polymeéres nanocomposites. Une zone interfaciale, appelée « interphase », fait I’objet de



beaucoup de travaux pour comprendre sa nature, son épaisseur et sa portée au sein des
échantillons car plusieurs études ont proposé une dynamique des chaines dans cette zone

différente de celles du polymere en masse [3].

La majorité des auteurs se sont focalisés sur le contréle des morphologies en agissant sur
les interactions physico-chimiques développées aux interfaces. Ces études mettent
également en évidence un faible niveau d’interaction créé entre les nanocharges et la
matrice polymere apolaire et la nécessité d’introduire un agent compatibilisant interagissant
avec ces deux composés. Généralement cet agent est un polymere greffé anhydride
maléique,agent de couplage, promoteur d’adhésion, agent compatibilisant interfaciale[2].Mais

dans tous les cas, cet agent induit une diminution de la tension interfaciale.

Dans la synthese bibliographique de cette these, nous nous sommes focalisés sur les
nanocomposites polyoléfines/argile et plus précisément sur l’incorporation de la
Montmorillonite organiqguement modifiée dans une matrice polyéthylene haute densité et
polypropyléne. Cela passe par la connaissance des matériaux, notamment la synthése et la
mise en ceuvre des nanocomposites, les caractéristiques genérales de la Montmorillonite, les
généralités sur les mélanges polyoléfines et enfin par les méthodes utilisées pour la

caractérisation des nanocomposites.

Néanmoins, la relation entre les propriétés mécaniques et la structure microscopique des

mélanges (bentonite-polyméres et/ou tensioactif) n’a pas été clairement établie.

De ce fait, notre contribution a pour objectif d’améliorer la compatibilit¢ des matériaux
nanocomposites constitués d’un mélange de deux polyoléfines (PP/PEHD) initialement
incompatibles et de nanocharge montmorillonite modifiée par des ions alkylammonium. Le but
étant d’étudier les relations entre la morphologie et les propriétés mécaniques, thermiques et

spectroscopiques des nanocomposites.
Cette thése comporte cing chapitres :

Le premier chapitre est consacré a une synthése bibliographique sur les mélanges
polymériques. Il comporte une présentation générale sur la thermodynamique des mélanges et
quelques notions sur la miscibilité et la compatibilité des mélanges polymériques. Il expose
quelques notions sur la morphologie, développe essentiellement les aspects theoriques et

pratiques ainsi que les facteurs fondamentaux affectant la morphologie des mélanges PP/PEHD.

Le deuxieme chapitre décrit les mélanges a base de PP/PEHD, il illustre 1’origine de

I’incompatibilité de ces deux polymeéres ainsi que la morphologie du systeme étudié. Il expose



également quelques travaux de recherches permettant la description surtout des propriétés

mécaniques du mélange polyoléfinique.

Le troisieme chapitre donne une présentation générale sur les caractéristiques des
nanocomposites ainsi que les nanocharges. L’intérét porte sur I’influence de I’incorporation des
nanoparticules sur les propriétés globales des nanocomposites. Une attention particuliere a été
accordée aux différents traitements de surface appliqués sur la surface des nanocharges. Plus
particulierement, il a été mis 1’accent sur quelques travaux de recherches décrivant les
synergismes issus des modifications chimiques des nanocharges aux effets de I’incorporation des
compatibilisants sur les propriétés mécaniques des composites. Quelques travaux de recherches
ont été exposes afin de mieux cerner les techniques et les phénomenes décrivant les interactions

spécifiques pouvant étre générées dans ’interface.

Le quatriéeme chapitre décrit la méthodologie expérimentale ainsi que quelques techniques
mises en ceuvre pour la caractérisation des matériaux étudiés. Ceux-ci concernent d’une part, les
essais mécaniques (traction et choc), thermique (DSC) et d’autre part, les essais spectroscopiques

(IRTF et DRX) et morphologique (microscopie.............. ).

Le cinquiéme chapitre est consacré a I’ensemble des résultats trouvés et a leur interprétation

ainsi qu’une conclusion générale et des recommandations.



CHAPITRE |
MELANGES ET MORPHOLOGIE DES POLYMERES

I-1-Introduction

Depuis de longues années, les études sur la structure et les propriétés des systemes
polymériques ont regu beaucoup d’intérét. Ces mélanges, formés par combinaison de deux ou
plusieurs polymeres par des méthodes variées permettent d’atteindre des améliorations
considérables dans les propriétés physiques, dans la transformation et méme une réduction dans
le colt de production par le mélange de matériaux appropriés. Les propriétés des produits
résultants dépendent de la morphologie des deux polymeres, qui dépend a son tour de leur
compatibilité. La plupart des mélanges sont incompatibles et, méme s’ils sont compatibles a

I’état fondu, ils présentent une séparation de phase lors du processus de refroidissement [4].
I-2-Définition

Les mélanges sont des polyméres et/ou copolymeres chimiquement différents, ils obéissent
principalement a des systéemes pluriphasiques dont la structure dépend de la composition et des
conditions de fabrication. Ils peuvent étre classifiés suivant la miscibilité et la morphologie
(amorphe, semi-cristallin, cristallin) mais aussi selon la méthode de préparation (mécano-

chimique, thermomécanique, solvatation) [4,5].
I-3-Préparation des mélanges de polymeéres
Il existe trois voies principales pour préparer de nouveaux matériaux polymeres :

1- Synthése de nouveaux monomeéres et/ou développement de nouvelles méthodes de

polymerisation.

2- Copolymérisation d’au moins deux monomeres. Les propriétés du matériau final sont liées a

sa structure.

V  Copolymere statistique : extension de la fenétre d’utilisation des homopolymeéres

correspondants.
V  Copolymere a blocs : systéme hétérogene (exemple : élastomeres thermoplastiques).
3- Mélange de deux polymeéres ou plus :

V  Mélanges de polyméres miscibles : propriétés moyennes par rapport aux homopolymeres

qui les composent ;



V  Mélanges de polymeres immiscibles : systéemes hétérogenes, propriétés intéressantes et

parfois inattendues.

V Les propriétés susceptibles d’étre atteintes par mélange de deux polymeres ou plus sont

multiples.
I-4-Techniques de mélange

La structure des mélanges polymériques est trés étroitement dépendante de la technique
utilisée pour les préparer:
I-4-1-Malaxage mécanique

Dans cette méthode, la température de transformation doit étre supérieure a la température
de transition vitreuse (et méme a la température de fusion si I’un des constituants est semi-
cristallin ou cristallin). Pour que la dispersion soit efficace, les forces de cisaillement

engendrées par le malaxage peuvent provoquer une dégradation partielle des mélanges.
I-4-2-Mélange en solution

Le mélange peut étre réalisé a partir de la mise en solution des deux polymeéres dans un
méme solvant. Si les deux solutions sont miscibles, le mélange se fait dans des conditions
idéales. Le mélange peut étre récupéré a partir de la solution, par évaporation du solvant, ou

par co-précipitation.
I-5-Avantages et inconvénients des deux méthodes

La technique de malaxage mécanique parait comme la technique la plus utilisée
industriellement, cette méthode permet une bonne dispersion d’une phase dans I’autre grace
aux forces de cisaillements engendrées par le malaxage, par contre la deuxiéme méthode

semble étre plus colteuse.
I-6-Utilisation des mélanges dans I’industrie

A D’origine, 1’objectif des mélanges était d’améliorer une propriété donnée de la matrice, le
plus souvent sa résistance aux chocs. Actuellement, de nouveaux enjeux se développent, tels

que :
U  Laréduction des colts (dilution d’un polymeére technique cotiteux);
U  Laréponse a un cahier des charges donné avec le meilleur rapport propriétés/codt;

U  Ladiminution du nombre de grades a produire et des stocks;



U  L’amélioration d’une propriété (processabilité, tenue thermique, résistance

mécanique et chimique)[4].
| -7-Compatibilité des polyméres

Selon TAGER [5], Le terme compatibilité était utilisé pour les mélanges homogénes ayant de
bonnes propriétés mécaniques. Il refléte la solubilité mutuelle des composants et la formation
d’une solution vraie. Mais il est difficile d’estimer cette solubilité a 1’état solide des deux
polymeres. Alors en premier lieu, la compatibilité des polymeéres a été estimée en solution. Dans
ce cas, lorsque la solution reste claire, il est supposé que les polyméres sont compatibles, mais
lorsqu’elle devient trouble et se sépare en deux couches, ils sont incompatibles. L’utilisation de
cette méthode pour étudier 78 couples de polymeéres conduisait a I’obtention de 3 paires
seulement qui sont compatibles, méme si les polymeéres sont similaires ’'un a I’autre par la
structure chimique, ils se séparent en solution. Il s’ensuit donc que la compatibilité est une

exception quant a I’incompatibilité, elle restera une régle générale.

Jusqu’a présent, il n’existe pas une dénomination unique pour les termes solubilité,
compatibilité et miscibilité. OLABISI et al [6] considérent que la solubilité est un terme valable
au mélange solvant-solvant, ou polymeére-solvant, qui forme une seule phase, tandis que le terme
miscibilité est valable pour le mélange polymere-polymére qui présente un systeme

monophasique stable.

On peut avoir une miscibilité totale comme dans le cas du mélange PS/PaMeS ou la
miscibilité en toute proportion est atteinte lorsque chacun des deux composes posseédent un poids
moléculaire inférieur a 75000 g/mole [7]. Ainsi qu’une miscibilit¢ limitée lorsqu’une forte
adhésion entre les deux polymeéres s’exerce a I’interface. On peut distinguer la non-miscibilité
(immiscibilité) si le mélange se manifeste comme un systeme biphasique ou polyphasique. Dans
ce cas, les deux polymeres peuvent étre compatibles et forment un systeme micro-hétérogene de
grande adhésion entre les constituants, ou non compatibles et forment un systéme macro-

hétérogeéne.

Dans son sens industriel, la compatibilité est reliée a la facilité¢ de fabrication et a la
résistance pour la séparation de phase durant le refroidissement a partir d’'un mélange fondu

homogéne ou hétérogene [6].
I-8 - Notion de miscibilité thermodynamique

La notion de miscibilité¢ est une notion thermodynamique. L’énergie libre de mélanges

s’écrit :



AGm = AHm=T AS. ..o (1.1)

Dans I’équation 1.1, AG, représente 1’énergie libre de mélange, AHy, I’enthalpie de mélange,
ASp I’entropie de mélange et T la température absolue. La Figure I-1montre trois dépendances
possibles, pour lesquelles 1’énergie libre de mélange peut varier avec la composition du mélange

binaire, exprimée en fraction volumique @ d’un des constituants.

Dans le cas (i), I’énergie libre de mélange est toujours positive et les deux composants ne sont

jamais miscibles, quelles que soient les proportions.

Dans le cas (iii), c’est I’inverse qui se produit et les composants sont complétement miscibles en

toute proportion.

Néanmoins, une énergie libre de mélange négative est une condition nécessaire, mais
insuffisante, pour qu’un mélange homogéne ne démixe pas, comme I’illustre le cas (ii) dans cette
configuration, le mélange peut développer des niveaux d’énergies faibles en se séparant en deux
phases, ceci résulte de la miscibilité partielle pour certaines valeurs de la composition. Le critere

complet pour avoir une miscibilité totale devient :
AGm< 0 et [*°AG / 0D 1p >0...ooeeeiieeeeece . (1.2)

L’expression (I1-2) doit étre vérifiée sur toute la gamme de composition. La deuxieme inégalité

permet de s’assurer de 1’absence de point d’inflexion sur la courbe.
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Figure 41: Variation de I'énergie libre d’un mélange binaire en fonction de la composition [8]



L’entropie de mélanges, ASy, est liée au nombre d’arrangements possibles des différents
constituants. Celui-ci est d’autant plus faible que les composants du mélange sont de masses

molaires élevées.

L’enthalpie de mélange, AHp, est représentative de la nature exothermique ou
endothermique du processus de mélange. Si les interactions entre composants du mélange sont
répulsives, il faut fournir de 1’énergie pour mélanger les polymeéres et donc, elle est positive. Par
contre, elle peut étre négative, si des interactions favorables entre les molécules mélangées
existent.

Dans le cas des macromolécules, ASy, est positif, mais proche de zéro. Pour que le mélange

soit miscible, il faut donc que AHy, soit négatif ou proche de zéro.
I-9-Modéle mathématique de I’énergie libre de mélange (AG,)

La théorie de Flory-Huggins [9] permet de calculer I’énergie libre d’un mélange de
polymeres. Il est traité comme une solution réguliére. Le mélange est représenté sur un maillage
régulier Figure 1-2 ou chaque nceud est occupé par une unité d’une chaine macromoléculaire.

Differentes hypotheses simplificatrices ont été utilisées dans le développement de ce modele:

x  Isomolécularité des chaines (les chaines ont presque la méme longueur);

x  Chaines idéales (modélisation des chaines par une marche au hasard sur le réseau);

x  Systeme incompressible;

x  Interaction effective entre les monoméres constante dans 1’ensemble du systéme (forces

de type London et Van der Waals).

0|0100|000/0
O|0|0|0I0|0|0I0
0|0|010/0|10/0|0
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Figure 1-2 : Modeéle de réseau de FLORY [9]

Dans le modeéle de Flory-Huggins, I’énergie libre de mélange de deux polymeéres, polymeére A et

polymere B, est alors donné par 1’équation :



AG,=KT (BA/NAI 'EPA P ”/ NBI TPB"'XABBAOB) ...................................... (|3)

Ou 04 et 05 sont les fractions volumiques des motifs constitutifs A et B, Xag le parametre
d’interaction de Flory qui caractérise I’interaction effective entre un motif A et un motif B, Na et
Ng les degrés de polymérisation des polymeres A et B, k est la constante de Boltzmann et

T représente la température absolue.

Le paramétre d’interaction de Flory, Xag peut étre exprimé a partir de la variation d’énergie

consécutive au remplacement d’une liaison A-A et d’une liaison B-B par deux liaisons A-B :

KT XAB=§AB‘1/2(€AA+§ BB) (|4)

Ou & ag est I’énergie d’interaction entre A et B, § aa €t & gg sont les énergies d’interaction entre

deux motifs A et B.
I-10-Critére pratique de miscibilité

La relation 1.2 peut étre modifiée pour faire apparaitre un critere pratique de miscibilité, Aag,

la densité d’énergie libre du mélange (par cm®) est donné par I’équation :
AG =RT [OA /VA LnBA + 95 /VB LHOB] + AA|39 A ettt (|5)

Ou Aag est I’énergie d’interaction entre les polyméres A et B, Va et Vg constituent les volumes
molaires des motifs A et B. En fonction de la valeur de Aag on distingue trois cas, laFigure I-
3est lillustration de I’influence de I’énergie d’interaction entre polymeéres sur la structure et les

propriétés des mélanges:

Adhésion

" [Epa.'isseu.r de I'interface

Tension Interfaciale

T S
2 Phases Taille des particules }

1 Phase

% @&

Miscible 4——1 g Inuwschle Incompatible

-
o

b= fML MR =7 Anergle d'interaction &, g

Figure I-3 : Illustration de I’influence de 1’énergie d’interaction entre polymeére Aag Sur la

structure et les propriétés des mélanges [4]



V  Si Aas < Acrit, le mélange est thermodynamiquement miscible. La valeur A dépend
entre autre de la nature et de la masse molaire des constituants.

V  Si Aag = Acrit, les composants du mélange sont immiscibles, le systéme est constitué de
deux phases. La tension interfaciale est cependant faible, une bonne dispersion peut donc étre
obtenue. L’interface entre phases est large, ’adhésion est forte, le mélange présent alors de bonnes
propriétés et est dit compatible.

\% Si Aas>> Acrit, 1a tension interfaciale est plus forte, la dispersion est mauvaise (inclusion
de grande taille). L’adhésion entre phases est faible et I’interface trés fine. Les propriétés de ce

mélange, dit incompatible, sont faibles.

Aag est un paramétre d’interaction empirique entre les polymeéres qui composent le mélange.
Il dépend de la temperature, de la pression et de la composition du mélange. Il peut étre calculé a

partir des paramétres de solubilité¢ d’Hildebrand par la relation :
A= VE/RT (BA-08) 2. e, (1.6)

Ou daet 8g sont les parametres de solubilité des polymeres A et B, Vr est le volume molaire de

référence, R est la constante des gaz parfaits, T est la température absolue [9].

I-11 MORPHOLOGIE DES MELANGES

I-11 Morphologie des mélanges

La morphologie est la forme prise par les deux phases et/ou I’arrangement des deux phases. Les
mélanges hétérogénes sont des mélanges de polymeéres non miscibles, ils se caractérisent donc
par une structure multiphase. Ces mélanges sont généralement incompatibles, du fait de
I’absence d’interactions favorables entre les chaines de polymeéres. La notion de compatibilité
n’a qu’une signification qualitative : un mélange est dit incompatible, si ses propriétés ne sont
pas intéressantes économiquement. En plus d’étre mauvaises par rapport a celles des constituants
du mélange, les propriétés des mélanges hétérogenes sont souvent imprévisibles et non
reproductibles. Ceci résulte du fait qu’elles dépendent non seulement des propriétés intrinseques
et du taux de chaque constituant, mais aussi de la morphologie. La qualité de la dispersion d’une

phase dans 1’autre dépend elle-méme du procédé et des conditions de mise en ceuvre.

Les propriétés d’un mélange polymeérique dépendent intimement de sa morphologie, la forme
et la dimension de la phase mineure jouent un role particulier par rapport aux propriétés finales
du mélange comme sa résistance au choc, son élongation a la rupture sa perméabilité et ses
propriétés d’écoulement. Les mauvaises propriétés des mélanges hétérogénes sont souvent liées a

une morphologie grossiére associée a une faible adhesion inter faciale. Donc, la morphologie est
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I’'un des principaux facteurs influencant les propriétés des mélanges héterogénes. Celle—ci
dépend de nombreux parametres, tels que les conditions de mise en ceuvre et les propriétés
élastiques de chacune des phases. Quand les polyméres sont immiscibles, la morphologie est
souvent instable et difficilement prévisible. De fait, les propriétés des mélanges sont souvent peu

intéressantes.

La fagon la plus importante de modifier la morphologie d’un mélange non miscible est de
modifier la quantité relative de chacun des polymeéres dans le mélange. Dans le cas des
composites la morphologie c’est 1’état de dispersion des particules de charges dans la matrice

polymére. La morphologie c’est en générale tout ce qui concerne la granulométrie [10].
I-12-Aspect théorique de la morphologie

Selon la rhéologie, en régime permanent, il a été montre expéerimentalement que la
morphologie d’un mélange hétérogéne est établie aprés quelques minutes de malaxage en
mélangeur interne qui n’est plus modifiée par la suite dans le temps. Cette morphologie atteinte
correspond a un équilibre entre rupture et coalescence des gouttelettes de phase dispersée. Celui-

ci dépend bien des conditions de mise en ceuvre [11-12].
I-12-1-Etude de la rupture de gouttes

Dans ce domaine, les travaux effectués sur les mélanges de polymeres se sont inspirés des
recherches de Taylor [13-14] concernant la rupture d’une goutte de fluide newtonien dans un
champ de cisaillement simple. Cet auteur a modélisé la taille de goutte a partir du rapport de

viscosités, et du nombre capillaire

Cak' U (1.2)
Ou nnm, est la viscosité de la matrice, ng la viscosité de la phase dispersée,
yla vitesse de cisaillement, D le diametre de la goutte et T" la tension interfaciale.

En égalisant les forces interfaciales et les forces de cisaillement, Taylor obtient une relation
permettant le calcul du diamétre maximal stable en régime de cisaillement simple, ce qui

correspond au diametre minimal accessible :
r TTt» Tat—t» (1.3)

L’équation 1-3 n’est valable que dans le cas de petites déformations des fluides newtoniens.

La théorie de Taylor prévoit une impossibilité de rupture de goutte pour n,==2,5. Ces résultats
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ont été plus ou moins confirmés, la rupture de gouttes n’a pu étre observée lorsque le rapport de
viscosites est supérieur a 4. En écoulement élongationnel pur, il a été montré que la rupture de

gouttes pouvait se produire méme pour des rapports de viscosité supérieurs a 2.5.

Le caractére viscoélastique des chaines macromoléculaires implique que la théorie
développée par Taylor n’est pas valable dans le cadre des mélanges de polyméres. Le diametre
de Taylor peut tout de méme étre considéré comme la valeur minimale de diameétre que peuvent
atteindre les particules de phase dispersée. Dans le cas des mélanges de polymeres, 1’effet de la

valeur du rapport de viscosité sur la morphologie a été étudié expérimentalement [15-17].

Wu[18] a établi expérimentalement la relation 1-4 donnant le diamétre final des particules de

phase dispersée en fonction du rapport de viscosité :

Sin=1, ’exposant prend le signe (+)
I-12-2-Etude de la coalescence

Les études théoriques et expérimentales de la coalescence dans les mélanges de polymeéres se
placent dans des conditions voisines de celles supportées par les matériaux apres leur
préparation, de sorte a prévoir 1’évolution de la morphologie lors des étapes de transformation et

de mise en forme. Deux types de conditions modéles sont utilisés :

V Coalescence en statique : le matériau est soumis a un recuit en 1’absence de contrainte

extérieure

V Coalescence en dynamique : le mélange est remis en ceuvre dans des conditions de

cisaillement controlées.

Dans les deux cas, les auteurs étudient 1’évolution du diamétre moyen des particules de phase
dispersée, ainsi que de leur distribution de tailles, en fonction du temps. En statique, et plus de la
coalescence, un second processus de grossissement des particules de phase dispersée a été
envisagé, il correspond au mécanisme de murissement d’Ostwald (migration de macromolécules

des petites particules vers les plus grosses) [19-20].
Le processus de coalescence entre deux gouttes peut étre divisé en quatre étapes [21-22] :
1 - Rapprochement de deux gouttelettes;

2 - Deformation des particules sous I’effet de forces axiales et évacuation de la matrice

emprisonnée entre les gouttes;
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3 - Pour une épaisseur critique, rupture du film de matrice;

4 - Coalescence des deux particules.

Fapprochement Dramage de Fupture de l'mterphase
la matrice et fision

20 B U &

Figure 1-4 : Découpage du processus de coalescence en étapes élémentaires [22]

La premiére étape est gérée par la force de rapprochement entre les particules. La nature de

celle-ci est différente en fonction des conditions de coalescence.

V En dynamique : les particules sont amenées en contact par le champ de cisaillement. Le

temps de contact est limité, il est inversement proportionnel a la vitesse de cisaillement [15].

V En statique : les forces impliquées dans le rapprochement des gouttes peuvent étre le
mouvement brownien, la gravité, des interactions au niveau macromoléculaire (Van der

Waals) le temps de contact n’est pas a priori limité [23-24].

La seconde étape dépend de la mobilité interfaciale et de la capacité de déformation des
gouttelettes. Pour ce qui est de la mobilité interfaciale, trois cas modeles ont été distingués :

i) interface mobile, ii) interface partiellement mobile et iii) interface immobile [21].

La mobilit¢ de I’interface dépend a la fois des caractéristiques de la matrice, de la phase
dispersée et de I'interface. Dans le cas des mélanges de polymeres immiscibles, I’interface est

considérée comme partiellement mobile.
I-13-Aspect pratique de la morphologie
I-13-1- Développement de la morphologie pendant la mise en ceuvre

Lors de la préparation d’un mélange de polymeres immiscibles en malaxeur, il a été constaté
que le maximum de réduction de tailles avait lieu au cours des toutes premieres minutes de mise
en ceuvre [12-25]. Plochokiet al.[26] ont proposé un mécanisme initial de dispersion
correspondant a 1’abrasion des granulés solides ou partiellement fondus sur les parois de
I’appareillage de transformation. Macoskoet al.[27] ont expliqué la dispersion d’une phase dans
I’autre par la formation de films et de rubans se rompant rapidement sous 1’effet de la tension

interfaciale et du cisaillement, pour donner une taille de particules de ’ordre du micrométre.
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Apres une dizaine de minutes, la morphologie a 1’équilibre, correspondant aux conditions de

mise en ceuvre, semble atteinte [27-28].

D’autres études ont été réalisées en extrudeuse; elles ont montré que le maximum de
réduction de taille avait lieu dans la zone de fusion des granulés [29-31]. D’autres ont étudié
I’évolution de la morphologie tout au long du profil et ont montré que la morphologie finale

dépend des conditions de cisaillement subies par le matériau juste avant sa sortie de 1’extrudeuse
[32-34].

I-13-2- Les différents types de morphologies

Les morphologies des mélanges polymériques non miscibles peuvent étre divisées en trois

classes :

V Les morphologies a phase dispersée : la phase dispersee peut adapter une forme
quelconque (nodule, fibrille, ... etc) exemple : PS/PB. Le polybutadiéne se met sous forme
de petites spheres et forme la phase dispersée et le polystyréne forme la phase continue, le

mélange obtenu est ductile.

V Les morphologies a phases stratifiee ou lamellaire: les deux constituants
s’interpénétrent dans deux dimensions. Exemple : PET/PVA le mélange obtenu se sépare
sous forme de couches. Ce mélange est utiliseé pour fabriquer des bouteilles en plastique
destinées a contenir des boissons gazeuses, le PET rend les bouteilles solides, alors que les
couches de PVA ont un réle tres important car le dioxyde de carbone ne peut pas passer a
travers le PVA.

V Les morphologies Co-continues : les phases sont simultanément continues et forment un

réseau de type éponge

LaFigure 1-5 montre les différentes morphologies possibles dans les mélanges

polymeriques[10].

/{fc}zﬂ ) ff?
Coo < %ij §/\
> o v/ =si’=

Figure 1-5 :Types des morphologies possibles dans les mélanges polymériques [10]
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I-13-3-Facteurs fondamentaux affectant la morphologie

Le contrdle de la morphologie des mélanges durant la transformation est tres important car
les dimensions ainsi que la distribution de la phase dispersée dépendent du mode de préparation

de mélange et de transformation [35].
I-13-3-1- Effet du rapport de viscosité

L’équation 1.4 établie expérimentalement par Wu [18] prévoit que la rupture de goutte est
facilitée pour un rapport de viscosité égal a 1. Pour ce rapport de viscosité, la taille de la phase
dispersée devrait donc étre la plus faible. Ceci a été vérifié par I’auteur ainsi que dans d’autres
travaux [36-38].

1-13-3-2-Effet de la vitesse de cisaillement

Théoriqguement, si seuls les meécanismes de rupture sont considéres, le diamétre des
particules de la phase dispersée doit diminuer lorsque la vitesse de cisaillement augmente.
Expérimentalement, il a été plusieurs fois observé que le diameétre des particules de phase

dispersée passe par un minimum quand la vitesse de cisaillement augmente [11,16, 36].

Ce phénomene résulte des effets superposés de la coalescence et de la viscosité des polymeres.

Lorsque la vitesse de cisaillement augmente :

- La vitesse des gouttelettes augmente, la collision est donc plus brutale, mais parallelement,
le temps de contact est diminué ;
- La viscosité (élongation elles) de la matrice diminue, le film de matrice peut donc
s’évacuer plus rapidement lors de la coalescence ;
- Le diametre critique minimal de phase dispersée diminue.

I-13-3-3-Effet de la concentration

Pour de trés faibles concentrations en phase dispersée (au maximum quelques pourcents),
une taille minimale de phase dispersée peut étre atteinte [12, 38,40]. Les morphologies alors
obtenues sont en général peu sensibles a la coalescence. Pour des concentrations en phase

dispersée plus élevée, la taille de la phase dispersée est plus élevee et la morphologie est instable.
I-13-3-4-Effet de la cristallisation sur la morphologie du mélange

La plupart des travaux théoriques et pratiques sur les propriétés des mélanges polymériques ont
porté principalement sur les systemes ayant des composés amorphes. Récemment, pour des
raisons fondamentales et pratiques, les mélanges contenant au moins un compose cristallisable

ont recu une tres grande attention. Ces mélanges sont hétérogenes au-dessous des températures
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de fusion de leurs constituants bien que le phénoméne de miscibilité dans les phases amorphes
restantes peut €tre possible. C’est en les refroidissant de I’état fondu ou une compatibilité peut
exister que la cristallisation va séparer les constituants. Les aspects les plus intéressants de ces
systemes cristallisables concernent l’influence de la composition, de transformation et des
conditions de cristallisation de morphologie, de vitesse de cristallisation, de nucléation primaire

et de cristallinité.

Il est important de connaitre que lorsqu’un polymere cristallise en présence d’un état fondu
dans lequel une quantité du polymére non cristallisable est présente la vitesse de croissance des
sphérulites est influencée, non seulement par la composition initiale du mélange, mais aussi par
les changements locaux de la composition a I’état fondu. Ce qui conduit a un rejet des especes

non cristallisables a partir des cristaux en formation [12].
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CHAPITRE 1l
LES MELANGES POLYPROPYLENE/POLYETHYLENE (PP/PE)

I11-1- Introduction

Les mélanges polypropylene/polyéthylene sont étudiés depuis de nombreuses années. Les
mélanges 2 matrice polypropyléne ont surtout attiré ’attention des chercheurs universitaires et
industriels, du fait de I’intérét commercial que représente I’amélioration de la résistance aux
chocs de ce polymére a basse température. A cette fin, la voie qui consiste a mélanger le
polypropylene avec un composé de plus basse température de transition vitreuse ou de plus

grande ductilité (¢lastomeres, PE...) a été beaucoup exploitée.

Malgré des structures chimiques trés similaires, le PP et le PE sont immiscibles et
incompatibles dans la majorité des cas. Leurs mélanges présentent des propriétés mécaniques
souvent peu intéressantes et imprévisibles, du fait de 1’influence sur celles-ci de nombreux
paramétres tels que la morphologie et la cristallinité. Afin d’améliorer les propriétés des
mélanges, des méthodes de compatibilisation ont été développées. Elles permettent en généeral
d’améliorer I’'une des propriétés (résistance aux chocs, par exemple), au détriment d’une autre

(rigidité, par exemple) [1].
I1-2- Origine de ’incompatibilité PP/PE

Le polypropyléne et le polyéthylene sont deux polyoléfines. Ils sont donc constitues de
chaines hydrocarbonées saturées. Les structures chimiques de ces deux polymeéres sont données

sur la Figure 11-1

Pelyéthyléne Pelyprepyléne
|+ CH; —CHa15 —[—CHz—ile—lﬁ
CHj
(a) (b)

Figure 11-1 : Structure chimique de PE et de PP [1]

Commercialement, il existe un type principal de PP et plusieurs types de PE qui se

distinguent par le nombre et la longueur des branchements portés par la chaine principale :



-Le polypropylene isotactique (iPP), dans lequel, les groupements méthyle sont tous orientés

duméme coté de la chaine. La cristallinité du polypropylene dépend, entre autre, de sa

stéréorégularité et de la longueur de ses chaines.

- Le polyéthylene haute densité (PEHD) est généralement obtenu par catalyse Ziegler-Natta, il

se caractérise par des chaines linéaires depourvues de branchements.

- Le polyéthylene basse densité (PEBD) est synthétisé par voie radicalaire sous pression, ces

chaines portent de nombreux branchements courts et longs répartis de maniére aléatoire.

Malgré la similarité chimique de leurs chaines et des paramétres de miscibilité trés
proches (16.8 et 17 (J/cm®* pour le PP et le PE respectivement), le PP et le PE sont
immiscibles. Wignall et al.[2] ont été les premiers a mettre en évidence la séparation de
phases a I’état fondu dans un mélange PP/PE, par des mesures de diffraction des neutrons aux
petits angles. Cependant, méme si ces mélanges sont immiscibles au repos, il a été montré
plus récemment que sous des conditions de température élevée et de gradient de cisaillement
important, le PP et le PEHD pouvaient étre miscibles I’un dans ’autre. I1 semblerait que cette

miscibilité, tout au moins partielle, depend en partie de la structure du PE mélangé au PP[3].

Une séparation de phase est de toute fagon toujours observée lors du refroidissement du
mélange, quelle que soit la composition de celui-ci. Celles-ci est liée a la cristallisation
séparée des deux polymeres. En effet, méme s’ils cristallisent tous deux dans une structure
lamellaire et une morphologie sphérulitique, les deux polymeéres cristallisent lors du
refroidissement sous des formes différentes. Le PE cristallise sous une forme
orthorhombique, alors que le PP peut cristalliser sous deux formes, I’une e—monoclinique
et l'autre P-hexagonale(et méme éventuellement une troisieme forme y sous certaine

condition de cisaillement).

De plus, méme si aucune répulsion n’existe entre les deux types de chaines, aucune
interaction specifique ne peut intervenir entre les carbones saturés qui les composent. Ainsi,
en plus d’étreimmiscibles, les mélanges PP/PE sont souvent incompatibles, leurs propriétés
sont en général non intéressantes par rapport a celles des homopolyméres purs qui les

composent [3,4].
11-3-Cristallisation, morphologie et mécanique des mélanges a base de PP/PEHD

Du fait de I’incompatibilit¢é de ses composants, les propriétés d’un mélange PP/PE

dépendent non seulement des caractéristiques propres a chaque phaseet de la composition
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du systeme, mais aussi de 1’adhésion entre les phases et de la morphologie, comme dans

tous les mélanges de polymeres incompatibles. Ainsi elles sont liées a :

V La structure macromoléculaire des chaines en présence (possibilité d’enchevétrement a

I’interface, miscibilité partielle...);
V Le rapport de viscosités entre les phases;

V Les conditions de mise en ceuvre (nature du procédé, température...), dans le sens ou

elles influent sur la morphologie du mélange;

V Les traitements thermiques et le vieillissement subis par le systéme aprés sa mise en
ceuvre. Un refroidissement rapide peut par exemple piéger des macromolécules aux
interfaces, alors qu’un refroidissement lent ou un recuit favorise 1’organisation des
phases en présence. Le traitement thermique et le vieillissement influencent également
la cristallinité[3,4].

11-3-1-Cristallisation des mélanges PP/PEHD

V Les mélanges PP/PEHD sont extrémement complexes d’un point de vue de la
cristallisation. Il existe au moins deux phases cristallines et deux phases amorphes.
Méme s’il peut étre mis en évidence qu’aucune cocristallisation n’a lieu dans les
mélanges PP/PEHD, il ressort de facon évidente de la littérature que la cristallinité de
chaque phase en mélange est différente de celle du polymére pur pris isolément. En
mélange, la cristallisation est également perturbée par la dispersion d’une phase dans

[’autre.

V La présence de PE dans le PP entraine une diminution de la taille des sphérullites de PP
(réduction de 100 a 30 um de diamétre), cet effet est peut-étre lié au role d’agent
nucléant joué par les chaines de PE. Aucune autre tendance ne peut étre tirée
concernant les tempeératures de cristallisation et de fusion de chaque phase, ainsi que le
taux de cristallinité de celles-ci.

V Les propriétés thermiques de chaque phase sont influencées par la composition du
mélange et le type de processus de refroidissement adopté. Les deux phases ne
cristallisent ni a la méme température, ni a la méme vitesse.

V La vitesse de refroidissement est également importante car un refroidissement rapide
peut piéger des macromolécules aux interfaces et ainsi créer des interconnections entre

les phases. La cristallinité de chacune des phases en présence dans le milieu est donc
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I’un des facteurs a prendre en compte pour interpréter les propriétés des mélanges

PP/PEHD[5-11].
11-3-2-Morphologie des mélanges PP/PE

La morphologie des mélanges dépend du rapport de viscosité entre chacune des phases.
Une taille minimale de phase dispersée est obtenue pour un rapport de viscosité proche de 1
dans le cas d’un mélange a matrice PP, alors que dans le cas d’une matrice PE, la

morphologie la plus fine est observée pour le PP de plus faible viscosité [12].

Généralement, la phase minoritaire est dispersée sous forme de particules sphériques dans
la matrice. La composition a I’inversion de phases dépend de la viscosité et de la nature de
chacun des constituants du mélange. Au cours de la transformation a 1’état fondu, il se produit
une conversion de la phase dispersée a partir d’un état de gouttelettes a un état fibrillaire. Le
parametre majeur pour la formation de la fibre est le rapport des viscosités pq/pm du fluide
dispersé dans le milieu ou la matrice. Lorsque le rapport de viscosité est proche de 1’unité, il
se forme des fibrilles sous forme de filaments uniformes. Par exemple, pour le systeme
PE/PS, la morphologie de ces filaments uniformes se produit lorsque pg/pm est entre 0.3-1.
Les gouttelettes dispersées se forment quand pg/pm est supérieur a 2.2. On peut donc
conclure que lorsque la phase dispersee présente une viscosité inférieure a celle de la phase
continue, les gouttelettes peuvent s’allonger par effet de la contrainte de cisaillement et

forment des fibrilles paralléles a la direction de 1’écoulement [13].
11-3-3-Propriétés mécaniques des mélanges PP/PE

Certains auteurs ont cependant mis en évidence 1’existence de mélanges « techniquement
compatibles », ¢’est-a-dire qui présentent une propriété mécanique intéressante, mémesi c’est

aux dépens d’une autre :

x  L’ajout d’une faible quantité¢ de PE dans le PP permet d’obtenir une augmentation
de la résistance aux chocs du PP a basse température [14-16].
x  L’incorporation d’un faible pourcentage de PP dans le PE donne un PE plus

transparent, mais moins résistant a la fissuration sous contrainte environnementale.

Globalement les melanges polymériques a base de PP et de PE, montrent une diminution
rapide dans I’allongement a la rupture qui est attribuée au caractére biphasique de ces
mélanges vu I’incompatibilit¢ des deux homopolymeéres. Le relachement est observé pour
toute les compositions [14]. Cependant dans une autre étude [17] les auteurs ont trouvés que

ce relachement ne ce produit qu’avec les homopolymeéres et la composition 80/20 du mélange
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PP/PE. Pour les autres compositions la rupture se fait avant tout relachement et I’étirage a
basse température montre clairement que les deux polymeres sont incompatibles et les
mélanges résultants ressemblent & un composite formé de sphérulites individuelle du PP et du

PE respectivement.

La présence d’une seconde phase, méme si elle présente une morphologie sphérulitique
similaire, produit un affaiblissement des liaisons intersphérulitiques aboutissant a la rupture
des mélanges sans aucun étirage a basse température. La contrainte augmente avec

I’augmentation du taux de PP.

Le mécanisme par lequel on aboutit a une meilleure résistance au choc est analogue a
celui qui fait intervenir un caoutchouc au niveau d’une matrice fragile lors de la modification.
Ainsi pour les mélanges a base de PP/PE ou le PE est la phase dispersée, il peut étre

considérer comme une phase caoutchoutique qui améliore la résistance au choc [18].
I1-4- Compatibilisation des mélanges

La compatibilisation est une notion trés vague désignant globalement toute action sur un mélange
visant a améliorer les propriétés de celui-ci. Comme elle a un effet critique sur les propriétés du

mélange, 1’objectif principal est le controle de la morphologie.
11-4-1- Objectifs de la compatibilisation

Par la compatibilisation d’un mélange, trois effets principaux sont recherchés :

U Diminution de la tension interfaciale pour faciliter la dispersion;

U Stabilisation de la morphologie afin d’éviter 1’évolution de celle-ci au cours des
¢tapes de transformation et de mise en ceuvre du matériau;

U Augmentation de 1’adhésion entre phases a 1’état solide pour favoriser notamment le
transfert de contrainte entre les phases et donc améliorer les propriétés mécaniques du

mélange.

11-4-2-Les différentes méthodes de compatibilisation

Les deux stratégies les plus fréqguemment utilisées dans la compatibilisation des mélanges

de polymeres non miscibles sont :

V L’ajout d’un copolymeére préformé, de nature et de structures adaptées, susceptible

d’interagir avec chacune des phases en présence ;

V La formation in-situ d’un copolymeére par réaction chimique a I’interface entre les

phases au cours de la préparation du mélange.
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11-4-2-1-Principe d’utilisation d’un copolymeére préformé

Cette voie de compatibilisation est similaire a 1’utilisation des surfactants traditionnels
pour la préparation et la stabilisation des émulsions liquide/liquide comme illustré dans la
Figure 11-2Pour jouer son role, le copolymere doit venir se positionner a I’interface entre les
deux phases afin d’interagir avec les constituants du mélange. Dans cette voie de
compatibilisation, un phénomeéne important doit étre pris en compte : celui de la diffusion du
copolymeére a I’interface liquide/liquide ; en effet, la mobilité de ce dernier, dans le milieu
fondu, est beaucoup plus réduite. Le choix du copolymere comme compatibilisant est basé sur
la miscibilité de ses segments, avec au moins un des composants du mélange. Les
copolymeéres sont considérés comme agents interfaciaux vrais, puisqu’ils tendent a se

concentrer et a agir a I’interface comme émulsifiants [19].

Poly B
Poly A
AAAA
bloc A bloc B

Figure 11-2 : Analogie entre émulsifiant traditionnel et copolymére a bloc, en tant qu’espéce
actives en surface d’un mélange [19]

11-4-2-2-Influence de la nature du copolymere

Pour les mélanges a comptabiliser, le choix du comptabilisant est basé sur la miscibilité
des séquences de ce dernier avec les composants du mélange. De méme, la faible masse
molaire des chaines de cet agent compatibilisant va faciliter leur diffusion dans le milieu
fondu (viscosité élevée) et va privilégier leur accessibilité et leur concentration dans les zones
d’interaction c’est-a-dire I’interface entre les deux phases du mélange [20]. La solubilité des
séquences du compatibilisant dans les homopolymeres, est un facteur clef; elle contrdle la
morphologie du mélange, sa stabilité ainsi que 1’adhésion a I’interface. Les effets observés sur
la morphologie sont liés a des organisations trés différentes a 1’interface Figure 11-3.Le
copolymere a bloc s’organise en monocouche autour des particules, alors que les chaines de

copolymeére statistiques se positionnent de facon desordonnée. De ce fait, la couche de
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copolymere a I’interface a tendance a s’épaissir quand les taux de copolymere statiques dans

le mélange augmentent [19-22].

{a) ib)
Poly A PobytA-5-0) Poly B Paly A I'ulﬁ[n Puly B

Figure 11-3 : Positionnement d’un copolymere compatibilisant a 1’interface en fonction de

samicrostructure : (a) copolymere a bloc et (b) copolymeére statistique [19]

En comparant les effets des copolymeéres dibloc et tribloc, il a été mis en évidence qu’un
copolymére dibloc était plus efficace sur la dispersion de la phase minoritaire. Par contre,
I’utilisation d’un copolymére tribloc donne de meilleurs résultats sur les propriétés
mécaniques [23] et la stabilisation de la morphologie [24]. Ceci pourrait résulter de la
différence d’ancrage de ces deux types de copolyméres a I’interface Figure 11-4 Tous les
copolymeéres dibloc n’ont pas forcément le méme effet compatibilisant. Un copolymére
symétrique (méme longueur de blocs) semble plus efficace qu’un copolymere dissymétrique
[25].

Figure 11-4 : Positionnement d’un copolymeére dibloc ou tribloc a I’interface [19]
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11-4-2-3-Effet du taux de copolymeére

Théoriquement, quelques pourcents de copolymere dibloc symétrique suffisent pour
comptabiliser un mélange de polymeres immiscibles [26]. Expérimentalement, la taille des
particules de phase dispersée a tendance a diminuer quand le taux de copolymeére ajouté dans
le milieu augmente, puis se stabilise ou augmente en fonction de la nature du copolymeére
[27]. Cependant, quelques pourcents en poids de copolymere diblocs symétrique sont
suffisants pour diminuer fortement la taille moyenne des domaines de phase dispersée [28,
29], ceci a également été montré théoriqguement [30]. Cette quantité n’est pas forcément
suffisante pour stabiliser le mélange. 1l a été estimé que 5 % et 20 % de la surface des
particules doivent étre recouverte pour limiter la coalescence [28, 30]. Parfois, un taux de
copolymeére plus important est nécessaire. Les écarts observés entre théorie et expérience
résultent de deux phénomenes superposés : Les chaines de copolymere doivent diffuser vers
I’interface. La cinétique de diffusion dépend de la viscosité du milieu mais aussi de la
longueur des chaines de copolymeére. Il est possible que des micelles de copolymere se

forment dans I’une ou I’autre des phases.
11-4-2-4-Influence de la masse molaire du copolymere

La concentration de copolymere a bloc symétrique nécessaire pour atteindre la taille
minimale de phase dispersee diminue lorsque la masse molaire globale du copolymere
augmente [27]. Par contre, cette taille minimale semble indépendante de la longueur du
copolymére. A taux égal de compatibilisant dans le milieu, la morphologie du mélange est
d’autant plus stable que la masse molaire du copolymeére est élevée. Ces constatations peuvent
s’expliquer par le meilleur ancrage des longues branches dans chacune des phases par
enchevétrement. Les blocs doivent donc étre d’une masse molaire supérieure ou égale a la
masse molaire critique d’enchevétrement, pour que le copolymeére soit efficace pour la
compatibilisation. En revanche, plus la masse molaire du copolymére est élevée plus la
concentration a partir de laquelle des micelles peuvent se former diminue. De plus, plus les
copolymeres sont de masses molaires élevées, plus leur cinétique de diffusion vers I’interface
est lente. Il faut donc choisir au mieux le copolymére, si cela est possible, de sorte a prendre

en compte ces deux facteurs [26].
11-4-3- Principe de la compatibilisation réactive in - situ

La compatibilisation réactive consiste a générer in situ un copolymere bloc ou greffé par

réaction chimique de composés fonctionnalisés a I’interface entre les phases. Les effets sur la
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tension interfaciale et la taille de la phase dispersée sont identiques a ceux observés en
compatibilisation non réactive [30].

11-4-3-1-Architecture des compatilisants formés

Il est possible de former des compatibilisants d’architecture trés variée. La structure du
copolymére compatibilisants qui se forme dépend du type de réaction mise en jeu et de la
position des fonctions réactives sur les macromolécules impliquées dans la compatibilisation.
Les principales réactions utilisées pour la compatibilisation réactive des mélanges de
polymeres sont présentées sur le Tableau 11-1[31]. Les deux caractéristiques principales de
ces réactions sont les suivantes :

U Les groupements fonctionnels impliqués sont hautement réactifs et stables dans

les conditions de mise en ceuvre ;

U Laréaction est rapide, faiblement exothermique et irréversible.

Tableau I1-1 : Exemples de réactions chimiques classiques utilisées pour la

compatibilisation in-situ des mélanges de polymeres immiscibles [31]
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11-5-Exemples de mélanges commerciaux compatibilises

De nombreux mélanges commerciaux a matrices polyamide existent. Lorsque 1’objectif

principal est une amélioration des propriétés aux chocs du polyamide, un élastomere est
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ajouté dans le systtme (EPR, EPDM, SEBS ...), pour améliorer la comptabilité des
composants du systeme, des chaines, d’¢lastomeres greffées anhydride maléique ou
fonctionnalisées acide carboxylique sont ajoutées. Les applications de ces matériaux sont

nombreuses : chaussures de ski, composants électriques, équipements de vélo ou de voiture ...

Des mélanges polyamides/polyoléfines sont également commercialisés. En diluant
le polyamide avec un polymére hydrophobe, 1’absorption d’eau totale du systéme diminue.
Pour améliorer les propriétés a rupture du mélange, des chaines de polyoléfines greffées

anhydride maléique sont additionnées [32].
11-6-Les mélanges PP/Elastomers

Les mélanges de polypropylene (PP) et d’élastomeres [EPR (Ethyléne-Propylene-
Rubber) ou EDPM (Ethyléne Propyléne Diéne Monomere)...] :composants principalement
destinés a améliorer les propriétés aux chocs) sont trés utilisés dans plusieurs domaines en
particulier la fabrication des accessoires d’automobiles (exemples : les pare-chocs, les

tableaux de bords,...)[32,33].
I1-7-Les mélanges binaires PP/EPR

Les mélanges de polypropyléne et d’¢lastomeres EPR (copolymeére d’éthyléne et de
propylene) sont parmi les premiers systemes qui ont fait leur apparition sur le marché. lls sont
été depuis longtemps abusivement appelés « copolymeéres », alors qu’ils sont en fait des
mélanges de polymeres incompatibles et ayant une morphologie bi-phasique. La morphologie
des mélanges de polymeéres non miscibles, influence considérablement les propriétés finales
du matériau. Il serait donc intéressant d’étudier de prés cette morphologie et de suivre ses
évolutions possibles en fonction des caractéristiques moléculaire des composants du mélange

et des paramétres de mise en ceuvre [32].
11-7-1-Influence de la composition et des propriétés des composants

Daneesi et al. [33] estiment que la phase dispersée est constituée par le composant
quantitativement minoritaire. Selon que sa viscosité limite newtonienne a 1’état fondu no est
inférieure ou supérieure a celle de la matrice, la dispersion sera respectivement fine et
homogéne ou bien grossiére.Parallelement, Dorazio et al. [34, 35] ainsi que d’autres [36]
observent que la matrice d’un systeme binaire PP + EPR est formée par le composant de
faible viscosité ng. Tous s’accordent a dire que la taille et la distribution de taille des nodules
de la phase dispersée varient comme pour la viscosité relative ,, en fonction du rapport des

viscosités Newtoniennes des deux entités a 1’état fondu.
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D’autres auteurs[37] montrent que le diametre moyen des nodules et leur dispersion
augmente quand la viscosité limite Newtonienne de I’EPR (phase minoritaire) dans le
mélange PP/EPRaugmente. Pukanszky et al. [38] notent des différences morphologiques pour
les mélanges PP/EPDMselon que 1’¢élastomere est statistique ou séquencé. Dans le
premier cas, le systeme est formé de nodules de petits diameétres (entre 0,5 et 1 um)
alors que pour les copolyméres sequences, les nodules sont plus gros (diametre entre 8 et
10 um). Par contre, la stabilité dans le temps de ces derniers est plus forte que les petits
nodules des copolyméres statistiques qui coalescent en quelques mois. En ce qui concerne
les nodules d’EPR, Dorazio et al. [34, 35] montrent qu’une augmentation jusqu’a 43 % de
leur teneur en polypropylene conduit a une augmentation de la taille des nodules de la phase
élastomére mais que des proportions supérieures entrainent une réduction de leurs
dimensions. Marceau et al. [39] notent, en observant un film aumicroscopique optique, que les
phases élastoméres de forme nodulaire, sont rejetées a la surface du film pendant la
cristallisation, et qu’ils s’orientent le long des lignes de flux induites par la cristallisation de
I’iPP.

Fortenly [40], Yang et al. [41] montrent que la taille des particules varie comme le
pourcentage d’EPR présent dans le mélange, ce qui ne prévoit pas la théorie générale
de Wei [42]qui estime la taille des nodules seulement fonction des conditions de malaxage et
de la viscosité relative. Fortenlyet al. [40] estiment que ce rayon est indépendant de la
proportion de la phase dispersée. Enfin, Jancar [43]aboutit a ce résultat : dans un mélange
PP/EPRstatistique, le PPdemeure la phase continue du syst¢tme méme lorsqu’il devientle
composant minoritaire. Dorazio[44] reléve le méme phénoméne d’inversion de phase
dans le cas d’un mélange PP/EPRvulcanisé. Pour des proportions d’élastomeéres de 40 % a
60 % et un rapport pproche de 1, Danesiet al. [33] observent la coexistence de deux phases
continues. Dorazio et al. [34, 35] notent que la distribution de la taille des particules
ainsi que la valeur de la viscosité limite Newtonienne de la phase dispersée augmente
avec la masse molaire et I’indice de polymolécularité de ’EPR. Yang et al. [41] mesurent
une taille d’environ 0,2 a 0,5 um pour des nodules d’EPDM preésents a raison de 5 a 20 %
dans du PP.

I11-7-2-Influence des conditions de mise en ccuvre

Dans la majorité des cas, la morphologie d’une picce injectée a partir d’un mélange
PP/¢lastomére est évolutive depuis 1’intérieur vers 1’extérieur de la piéce; elle est dite de type

cceur—peau (Core-Shell). En effet, elle comprend a I’intérieur un cceur constitué de nodules
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sphériques de phase dispersée (EPR) noyés dans la matrice PP et a I’extérieur une peauformée
d’une couche de PP d’épaisseur comprise entre 15 et 20 um ; entre les deux, on distingue une
zone intermédiaire de structure proche de celle de cceur. La morphologie de 1’ensemble est
caractérisée par une concentration en nodules d’élastomere décroissante depuis le cceur vers
I’extérieur et par une déformation elliptique de ces particules décroissante au fur et & mesure
que ’on se rapproche du cceur. En s’intéressant a la morphologie des mélanges PP/EPDM,
Pukanszky et al. [38] ont constaté que 1’évolution de la taille des nodules de la phase
dispersée EPDM lors du cycle thermomécanique de malaxage et de plastification en
extrudeuse était principalement liée aux parametres de mise en ceuvre (vitesse, température
...). De ce fait, ils ont pu noter que la taille des nodules évolue en permanence lors du

processus de mélange.
11-7-3-Morphologie du PP en présence d’un élastomeére

Certaines influences de I’EPR sur la morphologie du mélange final PP/EPR sont
largement admises, notamment son effet nucléant sur le PPfavorisant ainsi la formation des
cristallites. Beaucoup d’auteurs [43] observent en effet un accroissement du nombre de
sphérolites couplé a une diminution de leur taille quand le taux d’EPRs’éléve. Pour exemple
chiffrés, le diamétre des sphérolites passe de 100 um & 40 pum lorsqu’on introduit 10 %
d’EPRdans le PPhomopolymere. Jang et al. [45] constatent qu’en introduisant 15 %
d’EPDM, la taille des sphérolites est divisée par deux et passe de 50 um a 20 um. Ces
observations visuelles sont couplés & des mesures micro-calorimétriques mettant en
évidence une diminution de la température de fusion et une augmentation de la température
de cristallisation du systeme. Dorazio[34, 35] pour un EPR ainsi que Pukanszky[38] pour
EPDM, ont remarqué une évolution croissante de 1’épaisseur de la couche amorphe inter-
lamellaire de PPaccompagnée d’une diminution de 1’épaisseur des lamelles cristallines
de PP quand le taux d’¢lastomére augmente. Ils ont alors conclu que la présence

d’élastomeére inhibe la croissance cristalline du PP.

I1-8-Les mélanges ternaires (PP/ELASTOMERE/PE)

Les mélanges ternaires « PP-chocs » sont issus d’un mélange mécanique, comme les
systemes ternaires précédemment étudiés. Un des intéréts de ces mélanges ternaires
PP/PEHD/EPR est qu’ils possedent a la fois une bonne résistance au choc a froid (grace a
’¢lastomeére et au PEHD).
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11-8-1-Morphologie des systemes ternaires

Des expériences ont montré que le PP, le PEHD et I’EPR sont quasiment insolubles les
uns par rapport aux autres a températures ambiante et demeurent incompatibles a 1’état
fondus. Pourtant Stehling et al. [46] ont observé en microscopie €lectronique que I’EPR et le
PEHD présentaient une certaines affinit¢ 1’un pour ’autre et tendaient a s’associer pour
former une structure cceur-écorce avec pour écorce I’EPR et pour ceeur le PEHD [47].L’EPR
tend a envelopper le PEHD plutdt que I’inverse. Ceci peut €tre justifié¢ par des considérations
d’énergie interfaciales. En effet pour qu’il y ait inclusion du PEHD, il faut quel’énergie
interfaciale entre le PP et I’EPR soit inférieure a I’énergie interfaciale entre le PP et le PEHD,
ce qui est démontré par les théories d’Helfand[48] et de Krause [49].Ainsi I’EPR ajouté a un
systeme PP/PEHD se comporte non seulement comme une charge de renfort pour choc, mais
¢galement un role important d’agent comptabilisant en se positionnant a l’interface du PP et
du PEHD [50, 51]. Dorazio et al. [34] font I’hypothése d’une solubilité particlle mais
mutuelle des nodules d’EPR avec celles de PEHD ou de PP qui présentent des masses

molaires et des degrés de cristallinité assez faibles.
11-8-2-Influence des proportions et des propriétés des composants

Le PEHD n’est que partiellement enveloppé par ’EPDM si ce dernier ne se trouve pas en
quantité suffisante dans le systeme, auquel cas le PEHD se retrouve lié a la matrice par
certains points d’attache. A teneur en phase dispersée (PEHD+EPDM) constante et ¢gale a 20
%, une augmentation de la teneur des nodules en EPDM entraine un accroissement du nombre
et la taille des sphérolites PP [50].

11-8-3-Influence des conditions de mise en ceuvre

Une morphologie cceur-écorce se développe également quand on prépare des pré-
mélanges PP-EPR et PEHD-PP avant de réaliser le mélange ternaire correspondant [46]
Figure 11-5.Dans le cas ou le prémélange est composé de PEHD-EPR, celui-ci présente une
morphologie de réseaux interpénétrés. Dés ajouts du PP, les particules les plus grosses
participeront a la sauvegarde de ce réseau tandis que les plus petites adopteront une structure

cceur-écorce.
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Figure 11-5 : Illustration schématique de la morphologie des particules composites PEP-

PEHD dans les mélanges ternaires a matrice PP :structure cceur —€corce [46]
11-8-4-Addition de peroxyde

D’une fagon générale, les performances des mélanges incompatibles peuvent étre
modifiées par addition d’un peroxyde [52].Par exemple, pour des mélanges PE/PP (15/85)
réalisés en mélangeur a cylindre, le module et la contrainte au seuil d’écoulement augmentent
en fonction de la quantité de peroxyde, puis redescendent a partir d’une certaine valeur. La
résistance a I’impact est diminuée en présence de peroxyde. Si le mélange est réalisé en

extrudeuse, ’addition de peroxyde entraine une détérioration des propriétés [53].

L’addition de petites quantités de peroxydes peut conduire a des réticulations et
extensions de chaines entrainant une augmentation du module et de la résistance a la traction.
Par contre, si I’on augmente trop la quantité de peroxyde, les réactions de dégradation peuvent
devenir prépondérantes et les propriétés chutent. En extrudeuse, le fort cisaillement et les
hautes temperatures peuvent entrainer une prédominance des réactions de dégradation. Des
analyses par DRX et DSC ont montré que la cristallinité avait tendance a diminuer avec
I’augmentation du taux de peroxyde. De plus, il apparait de nouveaux pics liés aux
modifications engendrées par le peroxyde. Les points de fusion et cristallisation du PE et du

PP diminuent avec I’augmentation de la concentration en peroxyde.

Dans les mélanges PE/PP avec peroxyde, le PE a tendance a réticuler alors que le PP
subit essentiellement des coupures de chaines. On peut limiter ce probléeme en utilisant des
additifs favorisant la réticulation PP/PP ou PP/PE [54,55].

Un des problémes majeurs dans la modification par un peroxyde est le contrdle de la
dégradation du PP. On constate que 1’écoulement est amélioré pour les mélanges riches en

PE, alors qu’il est diminué pour les mélanges riches en PP.
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11-8-5-Addition d’EPR (Ethylene-Propyléne Rubbers)

En général, I’addition d’EPR dans le PP ou le PE améliore la résistance aux chocs mais
diminue la limite élastique et le module. On constate des résultats similaires dans le cas des
mélanges PE/PP, ainsi qu’une augmentation de 1’allongement a la rupture. L’amélioration de

la résistance aux chocs semble provenir de 1’effet compatibilisant de I’EPR [56,57].
11-8-6-Addition d’EPDM et ’EVA

Les propriétés mécaniques des mélanges d’iPP (polypropyléne isotactique) et PEHD
(polyéthylene haute densité) peuvent étre améliorées en présence d’EPDM (copolymére
¢thyléne/propyléne/diene) ou d’EVA (copolymere ¢éthyléne/acétate de vinyle). Ainsi,
I’addition de 5% d’EPDM a un mélange iPP/PEHD (90/10) conduit & des propriétés
mécaniques proches de celles de PEHD. On observe la méme tendance avec 1’addition
d’EVA, sauf pour la résistance a I’impact ou ce copolymére est moins performant. Quand les
viscosités des homopolymeéres sont trop différentes, EVA et EPDM se révelent inefficaces
dans les mélanges iPP/HDPE (90/10) [58, 59].

Blom et al. [59] ont étudié le cas de melanges recyclés (PCR : postconsumer resin :
contenant 66,7% de PE et 33,3% de PP) additionnés de PP vierge : PP/PCR. lls ont montré
que le module en flexion était peu affecté par le taux de polymere recyclé mais que la
résistance a I’impact était fortement diminuée avec les fortes teneurs en PCR (qui contient

beaucoup de PE).

L’utilisation d’un copolymeére a bloc polypropyléne/polyéthyléne partiellement cristallin
semble permettre d’éviter la perte de rigidité. Par exemple, 1’ajout de 15% d’un tel
copolymére dans un mélange PP/PEHD permet de tripler la contrainte a la rupture, tout en
maintenant le module constant et en doublant 1’¢longation a la rupture.La présence de
gouttelettes de compatibilisant seul dans le systéme peut entrainer une amélioration des
propriétés aux chocs [60]. La Figure 11-6 montre 1’évolution des propriétés mécaniques au

seuil d’écoulement et a la rupture des mélanges PP/PEHD.
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Figure 11-6 : Evolution (a) de la contrainte limite et (b) de I’¢longation a rupture et (c) du module de
Young en fonction de la composition pour différents mélanges PP/PEHD avec des taux croissants de
copolymere a bloc PP-PE [60]

Le développement de la morphologie et 1’effet de la compatibilisation dans un mélange de

polymeres immiscibles sont illustrés par la Figure 11-7.
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Figure 11-7 : Développement de la morphologie et I’effet de la compatibilisation dans un

mélange de polymeres immiscibles [60]

Souza et al.[61] ont étudié¢ I’influence de la tension interfaciale sur la morphologie des

mélanges PP/PEHD compatibilisés par trois différents conpatibilisants a savoir 1’éthylene



propyléne diéne monomeére (EPDM), 1’éthyléne vinyle acétate (EVA) et le styréne éthyléne
buténe styréne (SEBS).Trois différentes composition ont été préparés pour ce systéeme
PP/PEHD : 80/20, 90/10, 99/1 en poids. Les concentrations du compatibilisant varient entre 0
et 20 % en poids. Les mélanges ont été prépares dans une extrudeuse bi-vis en deux étapes, la
premiére étape consiste a mélanger le compatibilisant avec la phase mineure (PEHD), puis

I’ajout du mélange obtenu a la phase continue (PP).

L’effet des compatibilisants sur la morphologie des mélanges a été étudié par microscopie
électronique a balayage en mesurant le rayon volumique moyen. Les micrographes donnés par
la Figure I1-8montre clairement la morphologie du mélange PP/PEHD (80/20) sans et avec
I’ajout d’un compatibilisant. Il ressort que la diminution du diamétre de la phase dispersée est
clairement observée avec l’incorporation de I’EPDM et que la morphologie est moins

grossiére.

Figure 11-8 : Micrographies MEB des mélanges PP/PEHD (a) sans compatibilisant (b) avec
compatibilisant [61]

Ils ont trouvé aussi que le rayon volumique moyen de la phase continue diminue

exponentiellement avec I’augmentation de la concentration du compatibilisant dans les

mélanges ceci est illustré dans la Figure 11-9. Les résultats obtenus montrent I’efficacité de

I’EPDM en tant qu’émulsifiant pour les mélanges PP/PEHD.
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Figure 11-9 : Diminution du rayon de volume moyen des mélanges PP/PEHD (80/20) avec
I’ajout de différents compatibilisants (EPDM, EVA et SEBS) [61]

L’effet de I’addition du compatibilisant sur la tension interfaciale entre le PP et le PEHD
est étudié par la spectroscopie a relaxation moléculaire. Il apparait d’apres la Figure 11-10que
lesspectres des mélanges PP/PEHD/EPDM 10% représente trois pics, deux pics
correspondent aux relaxations des phases PP et PEHD et le troisieme pic correspond au temps
de relaxation des gouttelettes en dispersion. Ils ont aussi conclus que I’EPDM contribue

énormément a la diminution de la tension interfaciale.
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Figure 11-10 : Spectre de relaxation des mélanges PP/PEHD (80/20) compatibilisé avec 10%
d’ EPDM [61]

Jose [62] a étudié la morphologie ainsi que le comportement mécanique des mélanges
iPP/PEHD. Le grade du iPP employé est de 3 (gr/10 min), sa densité est de 900 Kg/m®. Le
PEHD avec un grade 20 (gr/10 min) est caractérisé par une densité de960 Kg/m?>. Différents
mélanges ont été préparé en variant le taux de PEHD tels que (Hio, H2o, Hzo, Hao, Hso, Heo,
Hzo, Hso, Hgg), ou H est le PEHD et I’indice indique le taux en poids du polymere. Les

mélanges ont été préparés dans un Brabender a 170 °C avec une vitesse de 60 Tr/min et un
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temps derésidence de 5 min. La cristallisation et le comportement thermique ont été étudiés
par la calorimétrie différentielle a balayage (DSC). L’histoire thermique a été ¢€liminée en
faisant un recuit. Les échantillons destinés a la mesure de la contrainte-déformation ont été
préparés selon la norme ASTM D 412-80. Tandis que les échantillons de la résilience ont été
préparés selon les spécifications de la normeASTM D 256. Cependant la morphologie des
mélanges a été suivie par un microscope électronique a balayage, tandis que la taille de la
phase dispersée a été suivie par I’analyse d’image. Les propriétés mécaniques a part la dureté
et le module de Young représentent une déviation négative. Cela est di a 1’incompatibilité du
mélange. LeTableau 11-2 résume les propriétés mécaniques des différents mélanges de
PP/PEHD.D’apres les résultats trouvés, la dureté diminue au fur et a mesure que I’on on
ajoute le PEHD (40-60% en poids) cela signifie que les propriétés de la surface sont reliées a
la compatibilité du mélange. La résistance au choc diminue aussi avec I’ajout du PEHD dans
la mélange jusqu’a la composition 50/50 ou une augmentation significative est remarquée, ces
auteurs ont relié la diminution des propriétés en traction a la morphologie et la cristallisation

des deux polymeres.

Tableau I1-2 : Propriétés mécaniques des différents mélanges de PP / PEHD [62]

Mélange 5 (MPa) o, (MPa) & (%) ak(Kj/m?  Dureté

(Shore D)
HO 36.0 30.7 15 21.9 78
H10 30.3 21.7 12 13.8 77
H20 28.0 25.7 10 114 76
H30 245 24.1 10 8.3 75
H40 19.6 19.3 10 7.6 73
H50 19.0 18.6 10 14.8 71
H60 18.0 15.2 9 155 70
H70 22.8 21.7 9 253 69
H80 235 22.5 11 48.8 68
H90 26.8 26.7 12 53.3 67
H100 28.7 28.6 20 55.6 63

A I’issu de ce travail ils ont aussi conclus que les micrographes des différents mélanges

obtenus par SEM révélent une morphologie non uniforme et instable a cause du phénomene
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de coalescence. Ces auteurs ont observé que lorsque le PEHD est la phase disperse, le
diamétre de cette phase augmente avec le taux de PEHD ajouté. La Figure I1-11montre

clairement cette incompatibilité.

(@

Figure 11-11 : Micrographies MEB des mélanges (H1o-Hgo) obtenues [62]

39



[1]
[2]

[3]

[4]

[5]

[6]

[7]

[8]

[9]

[10]

[11]

[12]

[13]

[14]

REFERENCES
L. Utracki, « Commercial Polymer Blends », London; Chapman et Hall, 1998, 658.

C. Wignal, « Structural Characterization of Semicrystalline Polymer Blends by Small
Angle Neutron Scattering », Journal of Polymer, 1982, 23, 957-964.

H. Sano, H. Yui and H. Li, « Regular Phase-Separated Structure in An Injection-Molded
Blend of Isotactic PP and HDPE », Journal of Polymer, 1998, 39, 5265-5267.

R. Shanks, J. Li and L. Yu, « PP/PE Blend Morphology Controlled By Time- Temperature
Miscibility », Journal of Polymer, 2000, 41, 2133-2139.

R. Greco, G. Mucciarielloand G.Ragosta, « Properties of PE/PP blends Partl: Thermal
Swelling and Mechanical Characterization of Extruded Unoriented Specimens », Journal
of Materials Science, 1980, 15, 845-853.

X. Zhou and J. Hay, « Structure-Property Relationships In Annealed Blends of Linear
Lox Density Polyethylene with Isotactic Polypropylene », Journal of Polymer, 1993, 34,
4710-4716.

S. Daroudrani, C. Park and M. Kortschot, « Processing and Characterization of
Microcellular  Foamed High Density Polyethylene/Isotactic Polypropylene Blends »,
Journal of Polymer engineering and Science, 1998, 38, 1205-1215.

J. Willis and B. Favis, « Processing-Morphology Relationships of Compatibilizer
Polyolefin/Polyamide Blends. Part I, Effect of An lonomer Compatibilizer on Blend
Morphology », Journal of Polymer Engineering and Science, 1988, 28, 1416-1426.

S.Milner and H.Xi, « How Copolymer Promote Mixing in Immiscible Homopolymers »,
Journal of Rheology, 1996, 40, 663-68.

M. Grigorova and M. Milhailov, « Polyethylene-Polyethylene Modified with An
Additive of Isotactic Polypropylene », Journal of Applied Polymer Science, 1996, 62,
721-726.

Y. Lee, Y. Jeongand K. Kim, « Ultralow Density Polyethylene Blends with
Polypropylene », Journal of Polymer Engineering and Science, 1991, 31, 944-953.

M. Fujiyama and Y. Kawasaki, « Rheological Properties of Polypropylene/High Density
Polyethylene Blends Melts », Journal of Applied Polymer Science, 1991, 42, 467-480.

K. Min and J.L. White, « Morphology of Polyethylene / Polystyrene Blends », Journal of
Polymer Engineering and Science, 1984, 24, 1327-1336.

J. Teh, A. Rudinand J. Kening, « Areview of PP/PE Blends and Their compatibilization
», Journal of Advances In Polymer Technology, 1994, 3, 1-23.

40



[15]

[16]

[17]

[18]

[19]

[20]

[21]

[22]

[23]

[24]

[25]

[26]

[27]

[28]

Y. Lin and R. Truss, « Study of Dispersion Morphologies of Isotactic Polypropylene and
Low Density Polyethylene blends By Scanning Electron Microscopy », Journal of
Applied Polymer Science, 1996, 60, 1461-1473.

V. Floris, S. Stechurand E. Ki, « The Mechanical Behavior of Blends of PP/PE and An
Ethylene-Propylene Block Copolymer », Journal of Applied Polymer Science, 1992, 45,
1789-1798.

J. Sinchi, B. Boutevinand N. Torres, « In Situ Compatibilization of PP/PE Blends »,
Journal of Applied Polymer Science, 2001, 79, 874-880.

C.M. Tai and R. Li, « Impact Behavior of PP/PE Blends », Journal of Polymer Testing,
2000, 19, 143-154.

A.Colbeaux, « Compatibilisation des mélanges PP/PE par extrusion réactive».Thése
de Doctorat : INSALyon, 2001, 56-89.

L.Utrakiand D.Walsh,«Commercial polymer blends», ACS Symposium series, 1998,
1-5.

K.Whitmoreand J.Noolaudi, « Theory ofphase equilibrate in block copolymer-
homopolymer blends»,Journal of macromolecules, 1985, 118, 2486.

P.Tuckerand D.Paul, «Simple model for enthalpic effects in photo-polymer/block
copolymer blends», Journal of Macromolecules, 1988, 22, 2801-2807.

H.F.GuoandS.Pachirisamy, «Compatibilizing effects of block copolymers in low density
polyethylene/polystyrene blends », Journal of Polymer, 1998, 39, 2495-2505.

L.Yangand T.Smith, « Melt blending of linear low density polyethylene and polystyrene
in anhaake internal mixer: compatibilisation and morphology development», Journal of
Applied Polymer Science, 1995, 58, 117-127.

P.CiganaandB.Favis, « Diblock copolymer as emulsifing agents in polymerblends:
influence of molecular weight architecture, and chemical composition», Journal of
Applied Polymer Science, 1996, 34, 1695-1700.

G.Weiand H.Sue, « toughening and strengthening of polypropylene using the rigid-
rigid polymer  toughening:  morphology and  mechanical  properties
investigations»,Journal of polymer, 2000, 41, 2947-2960.

G.P. Hellmann, «Random and block copolymers as compatibilizersdirectly compared»,
Journal of Macromolecular Symposium, 2001, 170, 1-8.

C. MocoskoandP. Guegan, «Compatibilizers for melts blending premade block
copolymers», Journal of Macromolecules, 1996, 29, 5590-5598.

41



[29]

[30]

[31]

[32]

[33]

[34]

[35]

[36]

[37]

[38]

[39]

[40]

[41]

R.Faytand R.Jerome, « Molecular design of multicomponent polymer systems: control of
themorphology of polyethylene/polystyrene blends block copolymers», Macromolecules,
1986, 1187, 837-852.

T.Tangand B.Huang, « Interfacial behaviour of compatibilizing in polymer blends»,
Journal of Polymer, 1994, 35, 281-285.

M.XanthosandS.Dagli, «Compatibilization of polymer blends by reactive processing,
Journal of Polymer Engineering and Science, 1991, 31, 929-935.

B.Majumdar, «Reactive compatibilization in polymer blends: Formulation», Willey-
Interscience, New York, 2000, 539-579.

S.DanesiandR.Porter, «Blends of isotactic polymer and ethylene-propylene rubber
rheology, morphology and mechanics», Journal of Rheology, 1978, 119, 448-457.

L.Dorazioand C.Moncarella, «Melt rheology, structure and impact properties of
injection-molded samples of isotactic polypropylene/ethylene-propylene copolymer
blends: influence of molecular structure of EPR copolymers», Journal of Rheology,
1993, 34, 3671-3687.

L. Dorazioand C.Moncarella, « Polypropylene/ethylene co-propylene blends: influence
of molecular structure and composition of EPR on melt rheology, morphology and
impact properties of injection- molded samples »,Journal of Polymer, 1991, 32, 1186-
1194.

J.Kargerand 1.C.Sikai, «Skin-core morphology and failure of injection-molded
specimens of impactmodified», Journal of Polymer Engineering and Science, 1987, 27,
241-253.

S.Derouetand S.Forgeard, «Application of solid-stat NRM spectroscopy to the
characterization of alkenytrialkoxysilane and trialkoxysilyl-terminated polyisoprene
grafting onto silica microparticles»,Journal of Polymer Science, 1998, 36, 437-453.

B.Pukanszkyand F.Tudes, «Multiple morphology in polypropylene/ethylene-propylene-
diene terpolymer blends», Journal of Rheology, 1989, 30, 1399-1400.

M.Marceau, «Study of morphology and mechanical properties of composites based on
colloid-silica», Journal of Polymer, 2002, 24, 156-165.

I.ForlenlyandD. Michalkova, « The effect of conditions mixing of
polypropylene/ethylene-propylene elastomer blends on the morphological structure and
impact strength », Journal of Rheology, 1990, 1179, 185-201.

S.Yangand C. Mancarella, « Melt rheology, phase structure andimpact properties of
injection-molded samples of isotactic propylene/ethylene propylene copolymer blends:
influence of molecular structure of EPR copolymers », Journal of Polymer, 1993, 34,
3671-3681.

42



[42]

[43]

[44]

[45]
[46]
[47]
[48]
[49]

[50]

[51]

[52]

[53]

[54]

[55]

[56]

G.Wei, «Interface and compatibilization of polymer blends», Journal of Polymer
Engineering and Science, 2000, 36, 1574-1585.

J.Jancarand O.Dianselm, «Failure mechanics in elastomers-toughened polypropylene»,
Journal of Polymer, 1993, 34, 1684-1694.

L.Dorazioand C.Mancarella, «Thermoplastic elastomers from iPP/EPR blends:
crystallization and phase structure development », Journal of Applied Polymer Science,
1994, 53, 387-404.

B.JangandN.Uhlman, «Rubber-toughening in polypropylene», Journal of Polymer, 1985,
23, 2485-2504.

F.Stehlingand T.Huff, «Structure and properties of rubber modified polypropylene
impact blends», Journal of Applied Polymer Science, 1981, 29, 2693-2711.
Y.Sharmaand R.Patel, «The effect of elastomer in the cristallinity polypropylene»,
Journal of ThermochemicaActa, 1982, 54, 229-232.

E.HelfandandY.Tagari, «Theory of the interface between immiscible polymers», Journal
of Polymer Science, 1971, 19, 741-746.

S.Krausse, «Interface in polymer matrix composites», Journal of Macromolecules, 1972,
7,251-314.

D.Yangand B.Zhung, «Morphology and properties of blends polypropylene with
ethylene-propylene- rubber», Journal of Polymer Engineering and Science, 1984, 24,
612-617.

L.Bingand T.C. Chung, «Synthesis of maleic anhydride grafted polyethylene and
polypropylene, with controlled molecular structure», Journal of Polymer Engineering and
Science, 2000, 38, 1337-1343.

Y. Nakamura, A. Watanabe, K. Mori, K. TamuraandM. Inagaki, «Co-crosslinking blend
of incompatible polymers VI: Poly(vinyl chloride) toughened with polyethylene via a co-
crosslinking technique», Journal of Materials Science, 1986,21, 4485-4488.

W.Chiu and S.Fang, «Mechanical properties and morphology of crosslinked PP/PE
blends and PP/PE/propylene—ethylene copolymer blends », Journal of Applied Polymer
Science, 1985, 30, 1473.

D.W. Yu, M.Xanthosand C.G. Gogos, «Reactive Melt Modification of Polypropylene/
Unsaturated Polyester Blends », Journal of Advanced Polymer Technology, 1990, 10, 3,
163-172.

D.W. Yu. M.Xanthosand C.G. Gogos, «Peroxide Modified Polyolefin Blends: Part 2.
Effects on LDPE/PP Blends with Components of Dissimilar Initial Viscosities», Journal
of Advanced Polymer Technology,1992, 11, 4, 295-306.

M. Louizi, V. Massardierand P. Cassagnau, «Contribution of High-shear Processing to
the Compatibilization of (PP/EPR)/PE Ternary Blends », Journal ofMacromolecular
Materials and Engineering, 2014, 299, 674-688.

43


http://link.springer.com/search?facet-author=%22Yoshiro+Nakamura%22
http://link.springer.com/search?facet-author=%22Akira+Watanabe%22
http://link.springer.com/search?facet-author=%22Kunio+Mori%22
http://link.springer.com/search?facet-author=%22Kosaku+Tamura%22
http://link.springer.com/search?facet-author=%22Michio+Inagaki%22
http://onlinelibrary.wiley.com/doi/10.1002/mame.v299.6/issuetoc

[57]

[58]

[59]

[60]

[61]

[62]

B.L. Schurmann, N.Severin, Ch.Burger, W.Stocker and J.P. Rabe, « Polyethylene
(PEHD) Polypropylene (PP) blends Mechanicals properties, structure and morphology»,
Journal of Polymer, 1998, 39, 5283-5291.

HP.Blom, JW.The and A.Rudin, «a study on thermal and mechanical properties of
mechanically milled HDPE and PP», Journal of Applied Polymer Science, 1996, 61,
959-968.

HP.Blom, JW.The and A. Rudin, « PP/PE blends IV. Characterization and
compatibilization of blends of postconsumer resin with virgin PP and HDPE», Journal of
Applied Polymer Science, 1998, 70, 2081-2095.

W. Zhu, X. Zhang and B. Huang, « Modification of PP/PEHD Blends by PP/PE
Sequential  Polymerization Product », Journal of Applied Polymer Science, 1995, 58.
515-521.

A.M.C. Souza and N.R. Demarquette, « Influence of Coalescence and Interfacial Tension
on the Morphology of PP/PEHD Compatibilized Blends », Journal of Polymer, 2002, 43,
3959-3967.

S. Jose, « Phase Morphology, Crystallization Behavior and Mechanical Properties of
Isotactic Polypropylene/High Density Polyethylene Blends », European Polymer Journal,
2004, 40, 2105-2115.

44



CHAPITRE 111
PHYLLOSILICATES ET NANOCOMPOSITES
111-1- Introduction

Dans les polyméres dits de commodité, nous pouvons citer les
polyoléfines,essentiellement le PE et le PP, de faible colt, facilement transformables
etprésentant un compromis des propriétés mécaniques, barriere, et de surface intéressants.Afin
de répondre a la course incessante vers I’accroissement des propriétés desmatériaux tout en
preservant des codts faibles, différentes voies de recherches ont été exploréeset notamment le
renforcement de matériaux polymeére par I’insertion d’objets de taillenanométrique.Depuis
une dizaine d’années une équipe de recherche du laboratoire Toyota, Okada etal.[1]ont
montré I’intérét d’incorporer des nanocharges au polymeére de type polyamide-6d’améliorer
leurs propriétés par rapport a la matrice vierge. Ces travaux montrent en effet uneamélioration
globale des propriétés mécaniques, module de rigidité, tenu au choc. Cesnanocharges sont des
Montmorillonites modifiées, Phyllosilicates de la famille des smectites.Cette avance
technologique constitue le point de départ du développement des matériauxpolymeres
nanocomposites.Lors de notre étude, nous avons observé que la majorité des auteurs se sont
focaliséessur le contréle des morphologies en agissant sur les interactions physico-
chimiquesdéveloppées aux interfaces. Ces études mettent également en évidence de faible
niveaud’interaction crées entre les nanocharges et la matrice polymere apolaire et la
nécessitéd’introduire un agent compatibilisant interagissant avec ces deux COmMpOSES.

Généralement cetagent est un polymére greffé anhydride maléique [2].
111-2 -Interface et interphase

L’interaction entre deux constituants d’un composite peut se décrire par le travail
d’adhésion.Le travail d’adhésion correspond a la somme des énergies superficielles des deux
composants diminuée de 1’énergie interfaciale. Cette grandeur représente le gain d’énergie
obtenu par le recouvrement d’ un composant par 1’autre et est donnée par la relation de young-
Dupré. Elle dépend de I’angle de contact 6 établi entre les deux constituants et de 1’énergie

libre Ym appelée tension de surface.
Wag= YIM(1HC080) . ueneiinrieiietinrieeennreeenecensenscansansensnennes (111..2)
En terme d’énergie de surface, il y a 1’énergie libre de surface non polaire résultant des

forces dispersives de London et 1’énergie de surface polaire résultant d’interaction du type

dipble-dipdle, dipble induit liaison hydrogene. Le réle du mouillage apparait donc primordial
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pour I’adhésion de I’interface qui est le lieu privilégi¢ du transfert des contraintes entre la
matrice et le renfort. Si 1’on considére un matériau neutre comme le PP qui n’est capable que
d’interactions de dispersion, le travail d’adhésion sera uniquement déterminé par I’énergie de

surface dispersive des deux composants.

L’adsorption est défini comme étant la fixation des molécules de solutés (contenue dans
une phase liquide ou gazeuse) a la surface d’un solide par I’intermédiaire de liaisons de type
de Van der Waals ou chimique. Le processus d’adsorption se produit jusqu'a I’obtention d’un
état d’équilibre auquel correspond une concentration bien déterminée du soluté. La nature des
liaisons formées ainsi que la quantité d’énergie dégagée lors de la rétention d’une molécule a

la surface d’un solide permettent de distinguer deux types d’adsorption [3-6].

I11-2-1- Adsorption physique : appelée également physisorption, elle est caractérisée par une
faible énergie de liaison inférieure & 10Kcal/mol et elle correspond aux liaisons de nature
électrostatique de type Van der Waals. Dans le cas d’une telle adsorption, le temps de
rétention de la substance adsorbée est court et la surface absorbante peut étre recouverte de

multiples couches moléculaires de produit adsorbe.

I11-2-2-Adsorption chimique : appelée également chimisorption, elle met en jeu une énergie
élevée (superieure a 10 Kcal/mol et correspond aux liaisons covalentes plus permanentes
entre I’adsorbant et la molécule adsorbée. Les mécanismes les plus fréquents dans ce cas sont
la protonation et I’échange d’ions. Dans ce type d’adsorption, le temps de rétention est long et
seule la premiere couche liée a la surface absorbante est chimiquement adsorbée, les autres

couches, dans le cas ou elles existent, sont retenues par physisorption [3-6].
I11-3- Nature du mode d’adsorption

L’adsorption d’une substance est gouvernée par de multiples types d’interaction. Selon la
nature des constituants de I’adsorbant et des molécules adsorbées, différents types de liaisons

peuvent exister simultanément. Les liaisons les plus importants sont :

V Liaison de London-Van der Waals ;

Liaison ionique ;

\Y

V Liaison hydrogéne ;
V Liaison covalente ;
\Y

Liaison par transfert de charge ;
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I11-4-Principaux facteurs influencant I’adsorption

Un grand nombre de parametres et de propriétés peuvent affecter I’adsorption d’une substance

sur un support, desquels nous citons :

V La polarité et la polarisabilité des molécules adsorbées ;
La taille de ces molécules ;

La nature de leurs groupements fonctionnels ;

Leur solubilité ;

La composition du milieu adsorbant (teneur en charge, en eau,..) ;

< < < < <

Le pH du milieu.

Donc I’incorporation d’une charge particulaire au sein d’un matériau polymere provoque
des interactions qui vont avoir lieu entre les particules de la charge et les chaines
macromoléculaires ces derniers vont étre exacerbés par le biais de ces grandes surfaces

spécifiques développées. Elles pourront entre autres

U Etre réactives vis-a-vis de la matrice, et ainsi participer a sa polymérisation comme
lors de la vulcanisation d’élastomeéres chargés par des particules de noir de carbone.
U Avoir un effet nucléant et favoriser la croissance préférentielle de phase cristalline

dans le cas de matrices semi-cristallines.

Aussi, les grandes surfaces interfaciales proposées par les charges particulaires, peuvent
conduire a la formation d’une troisiéme phase dans le composite entre les particules de la
charge et la matrice appelée interphase. De nombreux travaux mettent en évidence de nettes
améliorations des propriétés de la matrice pour des taux de charge trés faibles inférieur a 5%.

On peut se demander quels paramétres microstructuraux sont a [’origine de ces
améliorations.Pour certaines charges particulaires, a grande surface spécifique, le volume de

I’interphase va trés vite devenir non négligeable par rapport a celui de la matrice.

En pratique, deux synergies extrémes entre les charges et la matrice ont été identifiées et

sont utilisées pour expliquer le comportement de certains composites:

I11-5- Faibles synergie ou interphase molle : ce type d’interphase est mis en jeu lorsqu’il y
a sorption sélective par le renfort inorganique des composants minoritaires de la matrice

(monomeres residuels, chaines courtes, etc.)

Diminution de la densité moyenne de polymeére au voisinage du renfort, ou encore création de

faibles liaisons avec le renfort du fait d’une réorientation locale des chaines dans I’interphase
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(proportion plus importante d’interactions Van der Waals).Ces phénomenes peuvent entrainer

une plastification facile de I’interphase.

I11-6-Forte synergie ou interphase rigide : I’hypothése de la formation d’une interphase
rigide est basée sur la fixation de chaines macromoléculaires en surface du renfort qui induit
un confinement local plus important. Ce confinement se traduit par une diminution de la
mobilité au voisinage des charges et par conséquent par une modification des propriétés de la

matrice dans I’interphase.

Les propriétés variées des renforts (module élastique, stabilité thermique, etc.) et leur
géométrie (plaquette, tubulaire, sphérique) permettent le développement de matériaux

multifonctionnels promettant des combinaisons infinies des propriétés.

Par exemple, I’insertion de particules rigides dans une matrice ductile peut améliorer la
stabilité thermique de la matrice afin par exemple de minimiser le retrait de la matrice. A
I’inverse, des particules molles dans une matrice rigide permettent d’obtenir un systéme plus

ductile tout en gardant une bonne rigidité [3-6].
I11-7-Généralités sur les argiles

Les matériaux argileux (ou plus simplement "argiles™) sont ubiquistes a la surface de la
terre. Du fait de leur mode de formation, ce sont en général des matériaux polyphasiques,
composés a la fois de phases minérales et organiques [7]. Les phases minérales pures, dites
"minéraux argileux”, représentent alors des proportions variables du matériau global.
Cependant, des conditions hydrothermales ont parfois favorisé la formation de matériaux

argileux formeés de phases d'une plus grande pureté.

Gréace a leurs propriétés, les argiles sont utilisables pour différentes applications. Outre la
fabrication de matériaux de construction, elles sont utilisées, a titre d’exemple, pour
I’¢laboration de matériaux polymeres ou encore le raffinage d'huile alimentaire, la cosmétique
ou la médecine. Gréce a leurs propriétés micro et macroscopiques, les argiles, jouent aussi un
réle important dans le stockage des déchets. A cet égard, les argiles ont des propriétés
intéressantes pour constituer une barriere imperméable autour de déchets. Au contact des eaux
souterraines, la barriere argileuse va se saturer progressivement. Ses propriétés, tant
mécaniques qu’hydrauliques et physico-chimiques vont évoluer au cours de cette phase de
saturation. En particulier, le spectre de porosité de ’argile va étre profondément modifié¢ [8].

Donc, par leur faible perméabilité, leur capacité d'échange de cations permettant le réle de
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"piege" face aux pollutions métalliques, les argiles soient sous forme modifiées soient a I’état

brut sont d’excellents matériaux utilisés pour centres de stockage de déchets [9-10].

L’intérét accordé ces dernieres années a 1’étude des argiles par de nombreux laboratoires
dans le monde se justifie par leur abondance dans la nature, I’importance des surfaces qu’elles
développent, la présence des charges electriques sur cette surface et surtout 1’échangeabilité
des cations interfoliaires. Ces derniers, appelés aussi compensateurs, sont les principaux
¢léments responsables de 1’hydratation, du gonflement, de la plasticité et de la thixotropie et

ils conférent a ces argiles des propriétés hydrophiles.

I11-8- Minéralogie, structure et propriétés chimiques des argiles

I11-8-1- Minéralogie et classification des argiles

Les mineraux argileux font partie de la famille des phyllosilicates. Ils se présentent sous

forme de particules de petites dimensions. Leur structure est composée de deux unités:
V La couche tétraédrique;
V La couche octaédrigue.

Les différents groupes de minéraux argileux se différencient par l'arrangement de ces deux
couches. Les travaux de I’AIPEA (Association Internationale Pour 1I’Etude des Argiles(1966-
1972) et plus tard, ceux de Pedro (1994) [11], ont permis d’aboutir a une classification qui

repose sur I'utilisation des critéres suivants:
x  Type de feuillets 2:1 ou 1:1;
x  Charge globale du feuillet;
x  Nature des cations inferfoliaires.
x  L'épaisseur et la structure du feuillet.
On distingue ainsi 4 groupes :
- Minéraux a7 A:(kaolinite, Halloysite, Dombasite, ....)

Le feuillet est constitu¢ d'une couche tétraédrique et d’une couche octaédrique. Il est qualifié

de T:O ou de type 1:1. Son épaisseur est d’environ 7 A.
- Minérauxa 10A:(Pyrophyllite, illite, Montmorillionite, Saponite,...)

Le feuillet est constitué¢ de deux couches tétraédriques et d’une couche octaédrique. Il est

qualifié de T:O:T ou de type 2:1. Son épaisseur est d’environ 10 A.



- Minéraux a14 A: (Chlorites)

Le feuillet est constitué de l'alternance de feuillets T:O:T et de couches octaédriques

interfoliaires.

Minérauxinterstratifiés:L’épaisseur du feuillet est variable. Ces minéraux résultent du

mélange régulier ou irrégulier d’argiles appartenant aux groupes ci-dessus.

Une représentation schématique de la structure des couches tétraédriques et octaedriques,
ainsi que de leur empilement, est montrée sur la Figure I111-1 [12].
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Figure I11-1 : Structure de la montmorillonite [12]
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La structure de la couche octaédrique des smectites, ainsi que la localisation des
substitutions, ont conduit & une classification de ces minéraux. Ainsi, il existe deux
grandes catégories de smectites. Les premieres sont dites dioctaédriques du fait de
I’occupation de seulement deux sites octaédriques sur trois. Parmi elles, certaines
présentent majoritairement des substitutions dans la couche octaédrique
(montmorillonite), alors que d’autres sont principalement substituées dans les couches
tétraédriques (beidellite). Typiquement 1'ion en site octaédrique est alors I’aluminium, qui
est remplacé par du magnésium ou du fer, alors que le silicium tétraédrique est remplacé

par de I’aluminium.

Il existe un troisieme type de smectitedioctaedrique, possédant essentiellement du fer
au degré d’oxydation III, dans sa couche octaédrique, remplacé par de I’aluminium ou du
magnésium. Les autres smectites sont trioctaédriques, car tous les sites octaédriques sont
occupés. L’ion en site octaédrique est en général le magnésium. Parmi elles, certaines
sont caractérisées par des substitutions du magnésium par le lithium dans la couche
octaédrique (hectorite), alors que pour d’autres, les substitutions ont principalement lieu

dans la couche tétraédrique, ou le silicium est remplacé par de 1I’aluminium (saponite).

Dans les illites et la pyrophyllite, la charge provient principalement de substitutions
dans les couches silicatées, donc plus proches de la surface, ce qui confere alors a ces
argiles des propriétés d’adsorption d’ions relativement différentes de celles des smectites,
notamment au niveau de la spécificité des sites, une représentation comparative des
smectites et de ’illite/pyrophyllite est donnée sur la Figure 111-2, montrant 1’agencement

des feuillets ainsi que la localisation des substitutions[13].

Py Substitution TSI T Substiution
.p -::E!:::::itl.'!! de Al par L T R

MgetFe

Distance 14 A,
gonflea17 A

CaNa E0 HO

Figure 111-2 : Représentation schématique de la structure feuilletée des smectites et
desillites/pyrophyllite[13]
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111-9- Espaces interfoliaires et capacité d’échange cationique (CEC)
I11-9-1- Les cations compensateurs

Il existe un type d’interaction des ions avec la surface des smectites, intervenant dans la
capacité¢ d’échange cationique, sous une forme indépendante du pH. Il s’agit des ions
compensant la charge structurale permanente de ’argile. Cette adsorption indépendante du pH
est généralement attribuée a 1’échange d’ions dans les interfeuillets, et résulte d’interactions
¢lectrostatiques entre les ions et la charge structurale permanente de 1’argile. La capacité
d’échange associée peut étre calculée directement si la composition des feuillets est

parfaitement connue.
Les espaces qui se trouvent entre les feuillets peuvent étre vides ou remplis :

- lls sont vides lorsque les différents feuillets sont neutres et liés entre eux par des liaisons
hydrogéne dans le cas des especes 1:1, ou par des liaisons de Van der Waals dans le cas des
minéraux 2:1 [11].

- Ils sont occupés par des cations dés que les feuillets de 1’édifice présentent un déficit de
charge a la suite de substitutions isomorphiques. Ces cations rétablissent 1’électro-neutralité
du systéme et en méme temps assurent la liaison entre les feuillets adjacents, qui est ici de
nature ionique [11]. Ces cations peuvent étre soit «secs» soit hydratés. Les cations les plus

2 2 . " . 3+
fréquents sont Ca +, Mg +, K+, Na+, Li". Des substitutions suffisamment nombreuses de Al

2+ 2+
par Fe ou Mg se produisent dans le feuillet octaédrique, l'exces de charge négative

résultant sur une cavité hexagonale proche permet de former des complexes relativement

stables avec des cations ou des molécules dipolaires. Si maintenant des substitutions

4+ 3+
isomorphiques de Si  par Al ont lieu au niveau de la couche tétraédrique, I'excés de charge

négative est localisé beaucoup plus pres des oxygenes de la surface, permettant la formation

de complexes cette fois tres forts avec des cations ou des molécules d'eau.
111-9-1-a-Phyllosilicates non-expansibles

Les feuillets d’illite et de la pyrophyllite, ou la charge est compensée par du potassium,
constituent un exemple de ce type d’arrangement. Nous avons affaire a des minéraux a espace
interfoliaire anhydre et présentant des espacements constants, voisins de I’épaisseur du
feuillet (~10). Les cations interfoliaires ne sont pas en général échangeables par des cations

organiques et minéraux, se trouvant dans des solutions mises au contact du phyllosilicate.
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La présence de potassium dans I’espace interfeuillet, liant trés étroitement les feuillets entre

eux et empéchant ainsi le minéral de se gonfler en présence d’eau [7].
111-9-1-b- Phyllosilicates expansibles

Dans ce cas les cations compensateurs sont hydratés et la présence d’un film d’eau entre
les feuillets concours a leur écartement. On parle alors de minéraux expansibles. La propriété
essentielle de ces minéraux est de se disperser au contact de 1’eau pour former des
suspensions plus ou moins stables. Les cations interfoliaires sont en général échangeables par
des cations organiques et minéraux, se trouvant dans des solutions mises au contact du

phyllosilicate [14].

On caractérise alors chaque phyllosilicate par sa «Capacité d’Echange Cationique»
(CEC) définie comme étant le nombre de cations monovalents (€quivalents chimiques) qu’il
est possible de substituer aux cations compensateurs pour compenser la charge électrique de
100 g de minéral calciné.

I11-9-2- Mesures de la capacité d'échange cationique

Plusieurs méthodes pour déterminer la CEC ont été engendrées. Au debut, la
détermination du CEC des argiles a été effectué en saturant l'argile par un cation puis en
éliminons I'excés du sel utilisé pour le traitement. Ce cation est échangé par plusieurs cycles
d'échange/lavage par un autre cation [15]. Les solutions recueillies sont employées pour la

détermination de la quantité du cation remplacé. Une autre méthode a été engendrée en

+

saturant l'argile avec lesions NH4 , la quantité des ions d'ammonium adsorbée est déterminée
par la méthode de la distillation [16].

D'autres methodes ont été proposées par l'utilisation de surfactants cationiques [17-18].
Le but était de déterminer si la quantité adsorbée pouvait étre corrélée a la valeur du CEC ou
de la surface spécifique. La problématique genérale de l'utilisation des surfactants est que
I'exces sera adsorbé sur l'argile, ce qui nécessite alors la détermination du point d'équilibre ou
la quantité équivalente est adsorbée. Finalement, les complexes organo-métalliques sont
employés comme cations échangeables. L'affinité des minéraux argileux vers ce type de
cation est grande, afin que I'échange complet puisse étre accompli dans une unique étape de
traitement [19]. Un exces du complexe est additionné a la dispersion dargile et il reste
seulement de déterminer la concentration restante apres la réaction d‘échange. Les méthodes
utilisant les ions cétylpyridinium [17], cobalthéxamine [20], cuivré bis-éthyléne diamine [21]

ou cuivré triéthylene tétramine [22] peuvent étre utilisées pour ce but.
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111-9-3- La surface spécifique des adsorbants

Par définition, la surface spécifique d’un adsorbant est une surface par unité de masse.
Elle est généralement exprimée en m®.g™. Son estimation est conventionnellement fondée sur

des mesures de la quantité adsorbée Q . de I’adsorbant en question, correspondant a un
ads

adsorbat donné ; la molécule adsorbée doit avoir une surface connue et acceptable. Il suffit a
cet effet, de déterminer la valeur de la capacité de la monocouche a partir de 1’isotherme

d’adsorption.

Une discussion compréhensive de la surface spécifique des argiles nécessite la
reconnaissance qu'il y a différentes "surfaces spécifiques™ pour chaque échantillon d'argile.
Différentes méthodes donnent différents résultats. Avant de discuter les méthodes, on doit
soigneusement considérer la signification de "la surface spécifique" dans ce type de minéraux.
Il est nécessaire de distinguer la surface interne et la surface externe d’un adsorbant. La

premiére est la surface microporeuse S représentée par les parois des micropores ; elle peut
n

atteindre plusieurs meétres carrés par gramme. La deuxiéme est la surface non-microporeuse

ou la surface externe Sexthi comprend les parois des mésopores et des macropores, ainsi que
la surface des feuillets aromatiques.

Dans I'état sec, les minéraux dargiles s‘organisent sous forme de feuillets de silicates
dans une orientation face-face. On peut distinguer entre la surface externe, interne et surface
totale. Si I'adsorbat ne peut pas entrer dans les espaces interfeuillets, la quantité adsorbée
correspond a la surface externe. Toutefois, l'utilité de la surface externe est restreinte, parce
que les pores et les trous peuvent aussi contribuer a cette valeur (comme par exemple dans les
mesures d'adsorption de gaz). Dans certains cas, les feuillets se collapsent dans le centre alors
qua proximité des bords les feuillets sont partiellement étendues. Tous ces facteurs
compliquent la définition de la surface externe. Certaines molécules polaires peuvent entrer
dans les espaces interfeuillets et créent des espacements. Pour déterminer les surfaces
spécifiques, il est important de savoir si c'est une monocouche ou une bicouche qui est
présente dans l'espace interfoliaire. Si I'espace interfoliaire est étendu par une bicouche
d'adsorbat, la surface totale peut étre déterminée. Un point a considérer est la dimension de
I'adsorbat en diminuant la dimension de l'adsorbat la "surface spécifique" augmente [23], a
cause de l'augmentation du nombre de sites accessibles, comme le cas des trous ou des pores.

Une surface plate expose la méme surface pour les petites et grandes molécules. Une surface
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avec des pores, des bords, des trous et des angles, expose une plus grande surface aux

molécules plus petites.
I11-10-Introduction aux argiles organophiles

La surface de la motmorillonite est hydrophilique, due a la nature polaire des groupes
silanols (SiO). Elle nécessite donc une modification pour la rendre compatible avec la plupart
des systemes de polymeéres du fait que ces derniers sont de nature organophilique. Une autre
raison de cette incompatibilité réside dans la structure d'agglomérats de la montmorillonite.
L'épaisseur de l'espace interfoliaire est de I'ordre de (10 A) qui est trés faible par rapport au
rayon de giration des polyméres (Rg> 10A), d'oU une barriére entropique importante va

inhiber l'insertion du polymere et par conséquent a se mélanger avec 1’argile.

Cette difficulté dans la dispersion de l'argile inorganique dans les milieux organiques est
surpassée par traitement de la montmorillonite par des agents compatibilisants dont le réle est
similaire a un détergent. C'est une molécule constituée d'une fonction hydrophilique (qui aime
les milieux polaires comme l'argile et I'eau) et d'une fonction organophilique (qui aime les

molécules organiques comme I'huile et les polymeres).

La combinaison entre la nature hydrophobique des tensioactifs et la structure en couche
stable des feuillets siliceux conduits a des propriétés physico-chimiques unigues.Ces
matériaux sont connus généralement sous le nom «argile organique» ou « argile organophile»
et qui sont utilisées industriellement comme agent rhéologique comme peintures, les graisses

et les cosmétiques [24].

I11-10-1- Principe de préparation (organophilisation): La modification de la surface de la
montmorillonite et en se basant sur le processus de gonflement des smectites, peut se réaliser
par un mécanisme primaire de réaction d'échange d'ions. Ce mécanisme dont nos expériences
font I'objet, implique la substitution des cations interlamellaires par des espéces cationiques
de chaine longue et I'expansion de I'espace interfoliaire est plus remarquée dans la direction
(001). Ces réactions se font généralement en milieu aqueux par mélange des smectites (sous
forme de poudre) avec les solutions de I'agent tensioactif et les produits de réaction sont

séparés par centrifugation ou bien par filtration puis lavés plusieurs fois [24].

I11-10-1-1: Organophilisation par les ions d'alkyl ammoniums:La modification de la
surface des smectites avec l'intercalation des ions d'alkylammoniums a été largement utilisée
pour la préparation de nouveaux matériaux hybrides organique/inorganique fonctionnels. Par

I'introduction de ces espéeces, l'espace interfoliairehydrophilique des smectites deviendra
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hydrophobique par la substitution des cations échangeables interlamellaires avec ces
tensioactifs cationiques. Ces alkylammoniums - montmorillonite ont été étudies comme
précurseur pour les argiles a piliers, adsorbant sélective, membrane, support catalytique et
matériau photoactif.

Les ions alkylammoniums les plus utilisés sont composés d'amines aliphatiques primaires
ou le milieu acide assure la protonation de la fonction amine. Généralement, la réaction
d'échange se fait a une température de I'ordre de 80°C d'aprés la littérature, La formule de ces
composés est CH3(CH,), NHs" ou n est entre 1 et 18. L'adsorption des ions alkylammonium a
été bien décrit [24] dont le processus de cette adsorption est essentiellement une réaction

d'échange Figure 111-3.

Figure I11-3:Reaction d’échange entre les ions d’alkyl ammonium et les cations inter

lamellaires [24]

Plusieurs autres types d'alkylammoniums ont été utilisés. Le Tableau Il11-1 montre le

type d'alkylammonium utilisé et la distance dgg; détectée par diffraction de Rayons X.
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Tableaulll-1: Variation de la distance dog, en fonction de I'alkylammonium utilisé [24]

Alkylammoniums Distance doo; (nm)
Octyl-ammonium 1.36
Dodecyl-ammonium 1.59
Stearyl-ammonium 1.94
Vinylbenzyldimethyldodecyl-ammonium 1.92
Tétradecylmethyl-ammonium 1.82
Octadecyl-ammonium 3.82

L'intercalation et l'arrangement des ions alkylammoniums dans I'espace interfoliaire des
aluminosilicates ont été largement étudiés. Il est connu que l'orientation de ces agents est
déterminée par la densité de charge de la couche et la forme du cation organique. Ces deux
critéres facilitent la pénétration soit d'un précurseur de polymeére ou bien un polymere
préformé. En général, plus la longueur de la chaine d'alkylammonium est importante et plus la
densité de charge de la couche de la montmorillonite est élevée, I'expansion de I'espace
interfoliaire est importante. D'une part, la longueur de la chaine hydrocarbonée des cations
alkylammoniums affecte considérablement la structure du matériau. Plusieurs chercheurs ont
montré que les ions alkylammoniums de chaines longues sont favorables pour la formation
des hybrides délaminés, tandis que les ions alkylammoniums de chaine courte sont favorables

pour la formation des hybrides intercalés [24].
111-10-2- Effets de I’organophilisation

L'échange entre des cations inorganiques tels que le sodium avec dautres organiques

possédant une chaine longue a plusieurs effets importants.

V Expansion de I'espace interfoliaire qui est tres remarquée dans la direction dgo; détectée
par diffraction des Rayons X. Cette expansion est plus élevée dans le cas ou la surface de
la montmorillonite posséde une densité de charge importante,

V Diminution de I'énergie de surface de la montmorillonite ou les corps organiques de
différentes polarités peuvent s'intercaler dans I'espace interfoliaire dans le but de rendre la
montmorillonite organophilique, Cette derniere signifie dispersion et gonflement de la

montmorillonite dans les milieux organiques,
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Autre conséquence importante de l'organophilisation réside dans le fonctionnement des
agents d'organophilisation comme inhibiteurs de la coagulation des particules argileuses
conférant une dispersion stable des suspensions d'organominéral. Ceci signifie que la présence
de chaine longue entre les feuillets fait augmenter la viscosité de ces suspensions par
développement d'interactions de Van der Waals entre fragments organiques.

Produire un domaine micro-chimique pour pouvoir polymériser un monomere dans l'espace
interfoliaire et considérer ce dernier comme un nanoréacteur ou se déroule la polymérisation
in situ [25].

Des argiles identiques, mais en utilisant un PP greffé anhydride maléique, noté PP-g-MAH de
plus haute masse molaire. Reichtert[26] a étudié l'influence de la longueur de la chaine
modifiante alkyle d'une amine primaire sur la dispersion d'une argile synthétique dans le PP,
et a montré que la chaine doit posséder au minimum 8 carbones pour obtenir I'exfoliation en
présence de PP-g-MAH.Pour un polymére donné, la fonctionnalisation organique fournie une
liaison chimique entre le polymere et la surface de la charge ce qui facilite I'intercalation du
polymere soit a I'état fondu ou en solution. Ceci est aussi réalisable si I'expansion de I'espace
interfoliaire atteinte par les agents compatibilisants est supérieure au rayon de giration du

polymeére doo1>Rg.
I11-11- Réalisation des nanocomposites polymere/argile organophile et caractérisation

Il existe plusieurs techniques qui permettent éventuellement de séparer les feuillets et de
les disperser dans la matrice polymere. Parmi elles, on peut distinguer trois stratégies
principales, fréquemment utilisées pour réaliser des nanocomposites [27] :

V  polymérisation in situ.

V utilisation de solvant.
V mélange a 1’état fondu

I11-11-1- Polymérisation in situ

La polymérisation in situ a €té la premiere méthode utilisée pour synthétiser des
nanocomposites polymeére argile a base de polyamide 6. Elle consiste & mélanger intimement
des molécules de monomeres et des feuillets d’argile. Le principe de cette méthode est décrit
sur la Figure I11-4.Aprés avoir laissé gonfler 1’argile organophile dans une solution de
monomere, un amorceur est ajouté pour amorcer la polymérisation. La difficulté est de
maitriser la polymérisation dans 1’espace intermédiaire. La force motrice de la polymérisation
in situ dépend de la polarité des molécules de monomere I’importante énergie de surface des

argiles permet de fixer les molécules polaires de monomere, assurant ainsi le gonflement de
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I’argile. Au début de la polymérisation, la polarité globale des molécules intercalées diminue
et déplace I’équilibre thermodynamique, les molécules plus polaires sont attirées entre les

feuillets d’argile. Cela permet de disperser I’argile et d’obtenir I’exfoliation [28].

Initiateur

\ Agent
[ Monomere ]\ durcisseur

Polymérisation

Nanocomposite ]

Argile
naturelle -’

Figure 111-4 : Schéma représentant la technique de polymeérisation in situ[27]

111-11-2- Utilisation de solvant

Cette voie permet de réaliser la synthése de nanocomposite a température ambiante sans
utilisation systématique d’agent compatibilisant. Les feuillets sont dispersés dans un solvant
ayant des interactions spécifiques avec les ligands de I’ion modifiant permettant non
seulement d’individualiser les feuillets mais aussi de solubiliser le polymére. Celui-ci va donc
pouvoir s’intercaler entre les lamelles d’argile ou s’adsorber. L’évaporation sous vide du
solvant ou la précipitation du polymere permettent dans une seconde étape de former le

nanocomposite.

Toutefois, elle reste peu utilisée car elle s’avére difficilement industrialisable du fait de la
grande quantité de solvants utilisée et de la nécessité a travailler avec des polymeéres solubles
dans les solvants traditionnels. De plus, elle comporte le désavantage de la réagrégation des
nanofeuillets au séchage, qui ne conduit donc pas toujours a I’exfoliation (morphologie

uniquement intercalée).

Dés lors, les stratégies utilisees pour favoriser les interactions argile/matrice consistent a
incorporer la montmorillonite dans un mélange de polymeres dont 1’'un posseéde de fortes
affinités avec 1’argile (on parle alors de polymére vecteur) permettant alors de limiter la
réagrégation des charges, un des points limitant de cette méthode.Ainsi, cette méthode s’avere
adaptée a la synthese de revétements nanocomposites, qui sont composés généralement de

monomeres ou de polymeres en solution [29].
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Intercalation

Argile
organophile

Figure 111-5 : Schéma représentant la technique de ’utilisation de solvant[27]

Nanocomposite ]

111-11-3- Mélange a I’état fondu

Cette technique consiste a mélanger directement les argiles dans un polymere a 1’état fondu.
Elle présente un grand intérét, puisqu’elle permet de travailler en absence de solvant et de ne
pas modifier le procédé de mise en ceuvre habituel des polymeres thermoplastiques. La
séparation se fait grace a la diffusion des chaines macromoléculaires dans I’espace entre les
feuillets et par un procédé de mélange classique, comme par exemple l’extrusion bivis.
Cependant, cette méthode requiert des conditions particuliéres, notamment la compatibilité

entre la matrice et 1’argile [27].

Polymere
Argile
organophile

Figure 111-6: Schéma représentant la technique du mélange a 1’état fondu [27]
I11-12- Applications industrielles

U Dans I’industrie automobile (réservoirs d’essence, pare-chocs et panneaux intérieurs et
extérieurs).

Dans la construction (sections d’édifices et panneaux structurels).

Dans I’aérospatiale (panneaux ignifuges et composantes haute performance).

En électricité et électronique (composantes électriques et cartes de circuits imprimes).

c: c: c: c:

Dans I’emballage alimentaire (contenants et pellicules).
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Les propriétés particuliéres des nanocomposites polymeéres ont élargi 1’utilisation des
résines et des mélanges polymeres en particulier ceux a base de polyoléfines, styrénes,

polyamides et polyesters[28].
111-13- Influence de la présence des nanocharges
111-13-1- Sur la microstructure de la matrice thermoplastique

La présence de nanocharges dans une matrice polymeére va avoir des consequences sur
les propriétés du matériau, comme dans tout systeme bi-phasé. De plus, 1’incorporation de
nanofeuillets modifiés s’accompagne de la création d’une interphase entre la matrice et le
feuillet modifié chimiquement. La grande surface développée, caractéristique intrinséque des
nanofeuillets de montmorillonite, cette interphase va avoir un réle non négligeable vis-a-vis

du reste de la matrice, et donc sur lecomportement global du nanocomposite.

Outre cet effet d'interphase, le deuxiéeme paramétre a prendre en compte est le rapportde
taille entre les nano-objets et les chaines polymeéres.La taille d'unfeuillet de montmorillonite
est d'environs (500 x 500 x 1) nm®, et que cette dimensions sesitue & une échelle similaire &
celle des macromolécules de polymere, contrairement auxrenforts inorganiques classiques, de
taille micronique.Dés lors, si la structure du nanocomposite est de type exfoliée, les chaines
polymeéresvont étre en contact avec une surface organophile importante, de dimensions
comparable a leur taille. Par contre, si la structure est de type intercalée, les chaines
polymeres situées dans le volume interfoliaire (c'est-a-dire entre deux feuillets) vont étre

confinées entre deux surfaces organophiles[30].
I11-13-2- Sur la microstructure cristalline des matrices

Un des premiers effets observés de la présence des nanocharges est leur influence sur la
cristallisation des matrices thermoplastiques semi-cristallines. Les nano-feuillets peuvent
générer l'apparition d'une nouvelle forme cristalline, mais aussi la nucléation d'entités
cristallines dont la croissance et la taille seront contrlées via la structuration des
feuillets.Dans le polyamide 6, une phase cristalline de type y apparait aux voisinages
desfeuillets [30- 32], alors que la phase a habituelle subsiste dans la matrice en masse.
Cettestructuration de type vy est expliquée selon Liu et al [31] par la cristallisation des chaines
de polyamide orientées dans une direction préférentielle due a la présence des nanofeuillets.
Strawhecker et al.[33] observent aussi I'apparition d'une phase cristalline directement reliée a
la présence des feuillets dans un nanocomposite a matrice polyvinyl alcool (PVA).Dans les

deux types de matrice, la proportion de nouvelle phase cristalline est directement reliée au
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taux de nanocharges introduit, ce qui confirme l'incidence de la surface inorganique (le plus
souvent traitée par un composé organophile) sur cette cristallisation. L'apparition de cette
seconde phase cristalline aura des conséquences sur les propriétés mécaniques et/ou barriere
aux gaz, ainsi que sur le comportement a la fusion du nanocomposite. Pour le PVA
nanocomposite, cette seconde phase induite par les nanocharges présente une température de
fusion supérieure de 15 a 22 K par rapport a la fusion de la phase cristalline classique, alors
que pour le polyamide, la phase y est induite a une température de fusion inférieure de 8 K
par rapport & la phase classique a. Dans le polypropylene, aucune modification de la structure
cristalline n'est signalée.Toutefois, de nombreux auteurs[31,34-36] attribuent le role d'agents
nucléants aux nanofeuillets, mis en évidence par une augmentation de la température de
cristallisation ou une cinétique de cristallisation isotherme plus rapide. Xu et al.[36] moderent
toutefois ces propos en attribuant au compatibilisant polypropyléne greffé anhydride maléique
(PP-g-MAH),souvent introduit pour effectuer la dispersion, un réle non négligeable sur la

cinétique de cristallisation.

111-13-3- Sur la mobilité moléculaire de la matrice

L'introduction de nanofeuillets peut aussi, par la grande interface générée et par les
interactions créées, modifier les mouvements des chaines polymére de la matrice, et donc
avoir un effet sur la température de transition vitreuse de la matrice (phase amorphe de
matrices semi-cristallines ou matrices amorphes).

Vaia et al.[37] ont élaboré des nanocomposites a matrice polystyréne de morphologies
variées, soit intercalées, soit microcomposites. Ils ont observé par DSC (calorimétrie
différentielle a balayage), la disparition du pic de transition vitreuse pour la morphologie
intercalée, alors que la transition vitreuse n'est pas affectée lorsque la morphologie est de
typemicrocomposite. Les auteurs attribuent cette disparition de la Tg a la mobilité tres
restreintedes chaines polymeére confinées dans l'espace interfoliaire. Dans ce cas, c'est un
parametrephysique qui est mis en avant pour expliquer les résultats observés.En revanche,
Agaget al.[38] ont observé sur des nanocomposites exfoliés a matricepolybenzoxazine une
augmentation de température de transition vitreuse de 20K environavec l'introduction des
nanocharges, et cette augmentation ne dépend pas du taux denanofeuillets introduit. Les
auteurs attribuent ici leurs résultats & de fortes interactions entreles feuillets et la matrice, et
donc par une diminution des mouvements de chaines polymeéres aux interfaces. Un autre effet
indirect de la présence de nanofeuillets dans une matrice polymeére sur la température de
transition vitreuse est observé lorsque les nanocomposites sont réalisés par voie in-situ. Dans

ce cas, la présence des nanocharges silicate intervient des la réaction de polymérisation de la
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matrice. Cette hypothese est émise par Tabtiang et al.[39] qui synthétisent ' in situ ' un
nanocomposite PMMA/argile. Ils observent une augmentation de la température de transition
vitreuse de plus de 10K avec 5% d'argile, et attribuent cette augmentation a un taux de
branchement plus élevé dans le PMMA synthétise, qui limite la dynamique des chaines. De
méme, Tyan et al.[40] expliquent l'augmentation de la température de transition vitreuse
observée dans les nanocomposites a matrice polyimide élaborés ' in situ' par lI'augmentation
proportionnelle de la masse molaire des chaines de polyimide avec le taux de nanofeuillets.
Donc la présence des feuillets de montmorillonite a des effets sur les propriétés physico-
chimiques de la matrice hote. Ces effets sont le plus souvent limités & un périmetre voisin de
la surface inorganique, mais la tres grande surface développée par ces argiles induit des effets
observables macroscopiquement. Nous pouvons dissocier deux types de matériaux, ceux
présentant de bonnes interactions entre les nanocharges et les macromoléculaires de la matrice
polymere de ceux ayant de faibles interactions aux interfaces. Les premiers conduisent a de
profonds changements car la zone interfaciale créée posséde une morphologie différente du
reste de la matrice avec des macromolécules dont la dynamique moléculaire est profondément
modifiée par la présence des feuillets. Par contre, lorsque les interactions sont plus faibles, cas
du polypropyléne, le matériau ne développe pas une interphase qui influe sur les
caractéristiques microstructurales de la matrice polymere [34,35].

La Figure I11-7 représente les trois types de morphologies couramment employées pour
décrire les nanocomposites, a savoir:

Microcomposite Structure intercalée Structure exfoliée

Figure 111-7 : Schéma des morphologies nanocomposites rencontrées [24]
I11-14-a-Morphologies Microcomposite: Les feuillets de montmorillonite ne sont pas
gonflés par le polymere et se présentent sous forme d'amas dispersés dans la matrice les
termes "amas","tactoides" ou "paquets" sont employés. Cette microstructure est mise en
évidence parla conservation de la distance interfoliaire initiale de la montmorillonite par
diffraction des Rayons X et par la présence de paquets de feuillets tres denses observés par

microscopie électronique a transmission ou méme a balayage.
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111-14-b-Morphologies Intercalée: des macromolécules ou des segments de chaines ont
pénétré entre les feuillets de montmorillonite, permettant l'augmentation de la distance
interfoliaire de quelque angstroms. Toutefois, a I'échelle supérieure, les nanofeuillets gardent
une organisation en ensemble qui reste localises dans la matrice. L'observation par
microscopie €électronique a transmission a faible grossissement révele donc une morphologie

hétérogene ou des zones de matrice vierge cotoient des zones denses en nanofeuillets.

I11-14-c-Morphologies Exfoliée: dans ce cas, les nanofeuillets sont tous individualisés et la
distance interfoliaire augmente de plusieurs dizaines d'angstroms, jusqu'a ne plus étre
détectable pardiffraction des rayons X (distance supérieure a celle de la limite de la fenétre
d'observation). Les nanofeuillets occupent alors tout le volume du matériau, de fagon
homogeéne, quel que soitle grossissement de l'observation par microscopie électronique a
transmission. Comme treés souvent, la morphologie des nanocomposites résulte plut6t de la
combinaison des deux derniéres structures intercalées-exfoliées, il est necessaire d'introduire
quelque subtilité dans les termes descriptifs de la morphologie du matériau. Ainsi, Ray et al.
[41] introduisent la notion d'interaction entre les feuillets intercalés et proposent l'existence
d'une structure intercalée — floculée, dans laquelle des unités de feuillets intercalés sont
floculées grace a des interactions entre les bords des feuillets.

Dans le cas d'une structure exfoliée désordonnée, les spectres de diffraction des rayons X ne
comportent pas de pics de corrélation, car les plans de diffraction des feuillets proches ne sont
plus paralleles.

Ces types de morphologies sont utilisés dans la littérature afin de décrire les morphologies
générées. Mais cette schématisation présente quelques limites.

i) La premiére concerne I'état intercalé, qui est un état intermédiaire et qui peut donc étre soit
proche de la morphologie d'un microcomposite lorsque l'augmentation de la distance
interfoliaire est faible soit a I'inverse proche de I'exfoliation. Il y a souvent coexistence des

deux morphologies qui conduit a une structure mixte.

i) Une autre limite de cette description schématique est le manque de quantification des
populations exfoliée, intercalée ou sous forme d'amas. En effet, I'analyse de la dispersion a
partir de la diffraction des rayons X ou de la microscopie électronique ne permet pas de
déterminer le taux de feuillets exfoliés, intercalés ou agrégés.

I11-15- Controle des morphologies par le procédé de mise en ceuvre

111-15-1- Effet du cisaillement dans le fondu

Dennis et al.[42] ont réalisé des nanocomposites PA-6 dans différentesextrudeuses, équipées
de profils de vis variables. Deux montmorillonites organophiles sontintroduites, l'une
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favorisant les interactions avec le PA-6, et l'autre non. lls relient I'état de dispersion et les
morphologies obtenues aux temps de séjour dans I'extrudeuse et a l'intensité du cisaillement
fourni. Leurs conclusions montrent que le meilleur état d'exfoliation et de dispersion est
obtenu lorsque le champ de cisaillement est d'intensité moyenne et que la délamination des
plaquettes ne se produit pas sous un champ de cisaillement trop élevé, et ce pour des
extrudeuses contra ou co-rotatives. Le meilleur état de dispersion est obtenu avec une
extrudeuse contrarotative ou les vis ne sont pas interpenétrées. De plus, ils observent une
amélioration de I'état de dispersion avec le temps de résidence.

Cho et al.[43] ont étudié eux aussi I'effet du procédé, et plus particulierement I'importance du
type d'outils utilisé et de la vitesse de rotation de vis de I'extrudeuse. Ils ne mettent pas
clairement en évidence des améliorations de I'état de dispersion avec cette vitesse, mais notent
une augmentation des propriétés mécaniques, résistance aux chocs et rigidité, qu'ils attribuent
a une meilleure dispersion. Concernant l'outil de dispersion, ils montrent clairement l'intérét
d'apporter du cisaillement pour atteindre une bonne dispersion et une bonne exfoliation, et ce
malgré des temps de séjour en bi-vis beaucoup plus court que dans le malaxeur. Ils notent
également une amélioration de la dispersion lorsque I'opération d'extrusion est renouvelée,
c'est-a-dire lorsque le nanocomposite est fondu et malaxé une seconde fois. Cette observation
peut étre reliée a celle décrite par Dennis et al.[42], qui indique qu'un temps de malaxage long
facilite la dispersion et I'exfoliation des feuillets et que I'aspect cinétique, couplé a un champ

de cisaillement approprié, révele avoir une importance dans le procéde.

111-15-2- Effet de la diffusion dans le fondu

Cette partie a pour objet dapprofondir la connaissance des parametres cinétiques
quigouvernentlinsertion des macromolécules pendant la phase fondue et ainsi
permettrel’exfoliationdesnanofeuillets.Cet aspect cinétique de l'intercalation est étudié par
Vaiaet al.[44] avec des molécules modelesde polystyrene d'indices de polymolécularité
faibles. Lananocharge est mélangée mécaniquement sous pression avec le polymeére, sans
passage a l'étatfondu et sans cisaillement. Ils observent ensuite I'évolution de la distance
interfoliaire. Ainsi, il ressort que la cinétique d'intercalation est rapide lorsque la masse
molaire dupolymeére est faible et lorsque la température est élevée, c'est-a-dire lorsque les
mouvementsdes macromolécules sont facilites. Les auteurs parviennent a décrire le
mécanisme de gonflement par une diffusion du polymére fondu au sein de la structure multi-
échelles des particules. lls calculent ainsi un coefficient de transport des macromolécules au
sein des galeries, et donc une énergie d'activation d'intercalation. Les valeurs d'énergies
obtenues sont proches de celles nécessaires aux mouvements des macrochaines dans la

matrice fondue. Toutefois, la taille micronique initiale des particules primaires est un frein a
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ce mécanisme de diffusion, Selon les auteurs, ce frein peut étre levé si l'intercalation a lieu
sous un champ de cisaillement, qui va casser les amas et faciliter ladispersion. Ces
observations découlent d'une étude ou le polymére interagit fortement avec lesnanocharges, ce

qui n'est pas le cas du polypropyléne [45].
111-15-3- Controle des morphologies par la gestion des interactions auxinterfaces

Lors de I'étude bibliographique, nous avons montré que la majorité des auteurs se sont
focalisés sur le contréle des morphologies en agissant sur les interactions physico-chimiques
développées aux interfaces. Ces études mettent également en évidence le faible niveau
d'interactions créées entre les nanocharges fonctionnalisées et la matrice PP apolaire ainsi que
la nécessité d'introduire un agent compatibilisant interagissant avec ces deux COmposés.
Geénéralement dans le cas des nanocomposites a matrice PP, cet agent est un PP greffée
anhydride maléique, noté PP-g-AM. L'anhydride maléique polaire peut interagir avec les ions
modifiant et la surface des feuillets. Pour Kawasumi et al.[46] I'état d'exfoliation obtenue dans
le PP-g-MAH est conservé dans le nanocomposite PP. Selon les auteurs, l'action des ions,
outre de rendre l'argile organophile, reste limitée a lI'augmentation de la distance interfoliaire,
et le mécanisme d'exfoliation pressenti attribue un role prépondérant au PP-g-MAH. Celui-ci
peut en effet créer des interactions au niveau de la surface des nanofeuillets, lorsque les
groupements anhydride ou acide, interagissant avec les oxygénes en surface des feuillets
[45 ,46].La Figure I11-8.schématise I'insertion, en deux étapes des chaines polymeére par la

création d'interactions.

Figure I11- 8:Représentation schématique du mécanisme de dispersion desNanocharges dans
la matrice PP avec de PP-g-MAH [45]

Deux parameétres entrent alors en compte dans le choix du compatibilisant quelle quantité
d'anhydride doit &tre introduite pour créer suffisamment d'interactions avec les nanocharges et
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quelles doivent étre les caractéristiques des chaines macromoléculaires du compatibilisant
pour former une interphase avec la matrice [47].Afin de répondre a ces interrogations, les
auteurs [48] ont observé l'influence de différents polymeres PP isotactiques greffés anhydride
maléique sur I'état de dispersion des nanocharges et les propriétés mécaniques des

nanocomposites obtenus (agent compatibilisants formés in-situ).
111-16- Introduction d'agents compatibilisants formés

Dans le cas des polyoléfines, composés faiblement réactifs, la modification de 1’argile
pour augmenter les interactions organophiles ne suffit pas pour individualiser les feuillets et
permettre leur dispersion. L’action des ions reste limitée a I’augmentation de la distance
interfoliaire. 1l faut ajouter un agent tiers, qui va permettre 1’insertion des chaines de polymeére
dans les galeries. Il est appelé agent compatibilisant et crée les interactions nécessaires a la
dispersion des feuillets. Généralement cet agent est un polypropyléne ou polyéthylene greffé

avec de I’anhydride maléique. Cet agent a une action double :

Premierement, le groupement anhydride ou acide (lorsque I’anhydride est hydrolysé) agit
comme une téte polaire capable d’interagir avec les parties polaires des ions compensateurs
échangés et avec les atomes d'oxygene en surface des feuillets d’argile. Ces interactions
constituent alors la force motrice nécessaire a l’insertion de chaines de polymere dans
I’espace interfoliaire. L’insertion des chaines du polymere dans tout le volume de la galerie

est alors possible.

Deuxiemement, les chaines de polypropyléne greffées interagissent avec celles de la matrice
par inter-diffusion et/ou co-cristallisation si elles sont de méme nature et ont une viscosité
similaire. Cette action est nécessaire pour éviter I’apparition de deux phases : une renforcée et
I’autre pas. En effet, toutes les chaines ne sont pas greffées. Généralement un mélange de
20% de PP greffe est ajouté a du PP non greffé. De plus, dans le PP greffé, toutes les chaines
ne le sont pas. Le greffage de I’anhydride maléique sur les macromolécules de PP s’effectue
par une réaction utilisant un peroxyde qui conduit a de nombreuses réactions rentrant en
compétition. 1l peut se produire des coupures de chaines, ce qui impligue une diminution de la
masse molaire avec le taux de greffage [49]. Il y a apparition de deux populations : les
macromolécules greffées, de faible masse molaire, les macromolécules non greffées, de masse
molaire plus ¢levée le choix de 1’agent compatibilisant est important pour obtenir
I’exfoliation. Les chimistes doivent donc trouver le couple (concentration en peroxyde -

concentration en anhydride maléique) qui aboutit sur un couple (taux d’anhydride maléique
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greffé - masse molaire) permettant la séparation des feuillets. En effet, il apparait que le taux
de greffage contréle la force motrice nécessaire a la separation des feuillets. Cependant, il faut
une masse molaire suffisante pour avoir une co-cristallisation et éviter le confinement des
feuillets [49 ,50]. Un optimum est donc & déterminer entre masse molaire et taux de greffage
pour permettre I’exfoliation sur tout le volume du matériau. De plus, il faut tenir compte de la

viscosité de I’agent compatibilisant :

U Les viscosités de la matrice et de 1’agent compatibilisant doivent étre similaires a I’état
fondu afin d’obtenir un mélange homogene lors de 1’extrusion (de plus, le mélange
doit pouvoir co-cristalliser).

U La viscosité du compatibilisant doit permettre son insertion par diffusion dans les

galeries interfoliaires [49,50].
I11-16-1- Greffage d'anhydride maléique

Cette réaction de greffage peut étre effectuée selon différentes méthodes par voie solvant [48]
dans laquelle le polymere est dissout dans un solvant a chaud, comme le toluéne ou le xylene.
Un taux faible de peroxyde et d'anhydrite maléique sont ajoutés a la solution. Apres un temps
long de réaction (plusieurs heures), le polymeére est précipité puis les résidus de solvant et
d'anhydride maléique non réagissant extraits Par voie fondue dans laquelle les trois
constituants, le polymere, I'anhydride maléique et le peroxyde sont introduits en extrudeuse.
Cette insertion peut étre simultanée[51]ou dissociée pour permettre une bonne
homogénéisation du polymere et de I'anhydridemaléique avant l'incorporation du peroxyde
[52].

111-16-1-1- Détermination du taux de greffage

La détermination des taux de fonctionnalisation et des especes greffées aprés réaction
apparait également comme un sujet sensible a la lecture des travaux antérieurs [53]. En effet,la
présence d'anhydride maléique non-réagi, également les formes acide ou anhydridemaléiques
suivant le milieu rend difficile I'analyse.Dans le but de caractériser les especes greffées, il est
nécessaire de séparer lesmolécules d'anhydride maléique non-réagies. Pour cela, les méthodes
d'extraction [51-54] oule maintien en température dans le but déliminer les molécules
résiduelles d'anhydridemaléique [54] sont utilisées.Il existe de plus différentes méthodes pour
caractériser qualitativement etquantitativement le greffage, comme une titration acide-base ou
la spectrométrie infra-rouge.
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111-16-2-Compatibilisation des nanocomposites

111-16-2-1-Mécanisme du greffage radicalaire

De point de vue purement théorique, les fonctions anhydride maléique peuvent étre
greffées le long des chaines, en fin de chaine ou encore introduites dans 1’ossature
hydrocarbonée. Cette réaction est basée sur la localisation d’une des espéces réactives
nécessaire au greffage pres des nanocharges, puis introduire ensuite les autres réactifs pendant
I'opération d'extrusion. Ainsi, ce procédé de greffage, permet au moyen des greffons

d’exfolier et de disperser les feuillets.

Parallélement a la réaction principale de greffage, des réactions secondaires peuvent avoir
lieu. Les plus fréquentes sont :

V La dégradation de chaines par B-scission ;

V Le branchement des chaines par recombinaison de macroradicaux ;

V L’homopolymérisation de DI’anhydride maléique, qui entraine la formation
d’oligomeéres de poly (anhydride maléique) libres ou greffés sur les chaines.
L’importance des deux premiers types de réactions secondaires dépend de la nature et de
la stabilité des macroradicaux intermédiaires formés au cours de la réaction de greffage. La -
scission est surtout rencontrée dans le cas du polypropyléne, alors que la recombinaison est
favorisée lors du greffage sur des chaines de polyéthylene.De nombreux auteurs ont étudié le
mécanisme de greffage des polyoléfines par voie radicalaire. Les principaux sont Gaylord[55]
et Russel[56, 57] ont présenté de nouveaux travaux. Ces auteurs ne sont pas tous d’accord sur
le positionnement des greffons anhydride maléique sur la chaine et la possibilité
d’oligomérisation ou non de I’anhydride maléique au cours de la réaction de greffage. Sur les
Figure 111-9 et Figure 111-10 sont détaillés les mécanismes de greffage sur le polyéthyléne et
le polypropyléne établis par Heinen, ainsi que le modéle de De Roover pour le polypropyléne.
Les conditions de greffage (température, procédé, additifs...)semble fortement influencer la
réaction et le produit de celle-ci, d’ou les légeres différences entre ces deux modeles.
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* Modeéles de Heinen :
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Figure 111-9 :Mécanisme de greffage proposé par Heinen[57]

* Modele de De Roover :

Figure 111-10 : Mécanisme de greffage proposé par De Roover[45]



I11-17- Techniques utilisées pour la caractérisation des nanocomposites

L’étude de I’état de dispersion des nanoparticules se fait généralement par I’analyse de
diffraction des rayons X (DRX) et I’observation par la microscopie électronique a
transmission (TEM). L’analyse par diffraction des rayons X (DRX) est généralement la plus
utilisée pour étudier la structure du nanocomposite [58,59], et aussi pour étudier la cinétique
de l’intercalation du polymere a 1’état fondu [60], par le suivi de la position, la forme et
I’intensité des réflexions basal des couches silicates. La structure du nanocomposite
(intercalée ou exfoliee) peut étre identifiee, par exemple, dans un nanocomposite exfolié, la
séparation extensive des couches associée avec la délamination des couches silicates
originales dans la matrice polymére apparait dans la disparition éventuelle d’une diffraction
de rayons X des couches silicates. D’autre part, pour les nanaocomposites intercalés,
I’expansion finie des couches associées avec I’intercalation du polymere apparait dans
I’apparition d’une nouvelle réflexion basale correspondant a une galerie tres large. Quoique la
diffraction des rayons X est une méthode convenable pour déterminer 1’espace intelamellaire
couches silicates, mais elle ne peut pas donner grande chose sur la distribution ou non-
homogénéité structurale dans les nanocomposites. En plus, quelques couches silicates ne
possédent pas des réflexions basales bien définies a faibles angles. Ainsi, la largeur et la
diminution de I’intensité sont tres difficiles a étudier systématiquement. Donc, les conclusions
concernant le mécanisme de formation des nanocomposites et leur structure basés seulement
sur les tracés des rayons X, sont seulement des tentatives. D’autre part, la microscopie
électronique a transmission TEM, permet une compréhension qualitative de la structure
interne, dispersion des nanoparticules dans la matrice polymere, et la vue des déefauts de la
structure a travers une visualisation directe. Cependant, un traitement spécial doit étre fait
pour garantir une coupe représentative de I’échantillon. La DRX et Le TEM sont deux outils
essentiels [61] pour I’évaluation de la structure du nanocomposite. Cependant, le TEM donne
seulement une information qualitative sur I’échantillon entier, alors que les pics a grand
angles dans les DRX permettent une quantification des changements dans |’espace
interlamellaire. Typiquement, quand 1’espace interlamellaire est de 6-7nm dans les
nanocomposites intercalés ou lorsque les couches deviennent relativement désordonnées dans

les nanocomposites exfoliés, I’appareillage de DRX associé n’étant pas utile.

Cependant des études récentes de diffusion des rayons X a faibles angles (SAXS) et DRX
donnent une caractérisation quantitative de la nanostructure et la structure cristalline des

nanocomposites [62].
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Quelques travaux de recherches concernant le systeme PP /PEHD sont décrits par suite :

Albano [63] a étudié le comportement morphologique et mécanique des mélanges de
polyoléfines en présence de CaCOg, ils ont employé le PP avec le PEHD vierge et recyclé
(80/20) compatibilis¢ avec I’EPR (5%) fonctionnalisé et non fonctionnalisé¢ en présence de
CaCOs (30%) traité avec 1% de titanate. D’aprés leurs résultats, une 1égére augmentation du
module de Young E est obtenue avec les mélanges PP/PEHD et PP/rPEHD comparé a la

valeur du module du PP seul.

Cependant, la contrainte au seuil diminue avec 1’incorporation d’un agent compatibilisant
(EPDM) traité par le Lica 12, cette diminution est attribuée a 1’inclusion des particules et leur
dispersion dans le mélange résultant en une augmentation de la concentration de la contrainte
qui par contre diminue la ténacité. Ces auteurs ont observé la diminution de 1’allongement a la
rupture de mélange PP/PEHD et cela est due a la morphologie des mélanges, mais un léger
changement est observé grace au traitement du CaCOg3 par des agents de couplages, une

diminution des particules de la phase mineure et une bonne dispersion de la charge.

Dans le Tableau IllI-2sont reportées les propriétés mécaniques comme le module de
Young et la contrainte a la rupture pour le méme mélange avec CaCOj traité avec de lica 12
et non traité, I’ajout de I’EPR non fonctionnalisé¢ aux mélanges diminue la taille de la phase
mineure conduisant a une augmentation de la contrainte ainsi que le module comparé au

module du PP seul.

Tableau I11-2 : Propriétés mécaniques de PP/PEHD/nf - EPR /CaCO; [63]

Composites E (MPa) op(MPa) (4(%)
PP/CaCOsTraité 1592 + 130 23.1+0.6 38 +2
PP/CaCO; non traité 1613 + 156 21.9+04 837
PP/r-HDPE/CaCO; Non traité 1558 + 156 29.3+0.6 15+£2
PP/r-HDPE/rf-EPR/CaCO;Traité 1629 + 106 269+0.5 24+1

LaFigure 111-11 montre les images obtenues par TEM montrent clairement une séparation
de phases, une morphologie moins grossiere est obtenue avec les composites formulés partir
de CaCO; traité avec le Lica 12.
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Figure 111-11 : Image MET de PP / PEHD avec CaCO3non traité (a) et traité avec
le Lica 12 (b)[63]

Arroyo Ramoset al. [64] se sont intéressés a I’optimisation des propriétés mécaniques des
composites & base de PP/PEBD et de talc modifié en surface avec un organotitanate (KR-11).
Les auteurs ont montré que lorsque le PP est la phase continue (supérieure a 50%) un effet de
renforcement est observé ceci est dii a ’affinité entre le PP et les particules de la charge
organophile. L’effet de la composition de la matrice sur le module en traction est notable
lorsque le taux de la charge excéde 30 %, il augmente lorsque le taux de PP augmente.
Cependant a des taux de charges inférieur a 30 % 1’effet est fonction de la composition de la

matrice. Lorsque le PP est la phase continue le module varie avec I’ajout de PEBD.

Les auteurs ont conclu que globalement, le traitement de surface du talc donne des composites
cassants et rigides et que 1’organophilisation du talc améliore le module en flexion de ces

mélanges a cause de la bonne adhésion a I’interphase polymeére-charge.

Arroyo Ramos [65] a étudié 1’effet de la composition du mélange PP/PEHD/Talc sur le
comportement mécanique globale des matériaux obtenus. L’auteur a mis en évidence une

augmentation notable du module lorsque les taux de charge est de PP augmentent.

L’apport de I’organophilisation du talc est considérable notamment en ce qui concerne
I’adhésion polymere/charge. Les résultats indiquent que la résilience est d’autant plus faible

que la distribution de la taille des particules de la phase dispersee est large.

Les données auxquelles a aboutis 1’analyse calorimétrique différentielle a permis de
démontrer une sensibilité accrue des températures de fusion et de cristallisation a la présence
des particules inorganiques. Les résultats soulignent que la charge pouvait jouer le réle

d’agent de nucléation générant ainsi des structures plus ordonnées a I’interface.

Gonzalez et al.[66]ont étudié lespropriétés mécaniques du mélange PP/PEHD avec deux

différentes tailles de CaCOs, traités avec différentes concentrations de Lica 12.Les mélanges
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montrent que le module d’Young, I'allongement a la rupture et la résistance au choc sont
plus élevees lorsque la taille des particules du CaCOg est plus petite.Ceci peut étre confirmé
par les micrographes obtenus pour les mélanges, qui montrent que le carbonate de calcium
avec la taille moyenne de 1,8 um a une meilleure dispersion des particules et tendent a former

des petits agglomérats.

Figure 111-12 : Image MET de PP/PEHD avec deux tailles de CaCO3(a)3.0 pum, (b) 1.8 um[66]

Par contre, en analysant la morphologie du mélange PP/HDPE chargé par du carbonate de
calcium de taille 3,0 um, des agglomérats de tailles plus importantes apparaissent et qui une

influence surtout lespropriétés mécaniques d’une manicre considérable.

Julien villeet al.[67] ont montré par 1’étude des caractéristiques morphologiques et le
comportement rhéologique des systémes ternaires (PE/PA/argile) que le mode d’élaboration
et le teneur en argile ont une influence notable. Le mode d’élaboration n’a pas le méme effet
selon la matrice du systéeme. En effet le malaxage du nanocomposite (PA/C30) cloisite avec
une matrice polyéthyléne engendre des nodules plus petits et une viscosité newtonienne plus
élevée que lorsque les composants sont malaxés simultanément. Par contre, le mode
d’élaboration a peu d’influence sur le comportement des systémes a matrice polyamide/argile.
Par ailleurs, 1’effet de 1’ajout d’argile sur les propriétés du systéme est significatif. L’ajout
d’argile entraine une diminution de la taille de phase dispersée, et une augmentation de
viscosité. L’argile n’a en revanche aucun effet sur la distribution en taille des nodules de
polyéthyléne. Enfin, I’influence du mode d’¢laboration etde 1’ajout d’argile est d’autant plus
marquée que la fraction de la phase dispersée est plus grande.

Le travail F.C.Chiu [68] porte essentiellement sur I’é¢tude thermique, structurale et
morphologique des mélanges a base de PP et PEHD renforcés par une montmorillonite

organophile et compatibilisés par des polyoléfines greffées par I’anhydride maléique.

Les auteurs ont utilisé un PP avec un indice de fluidité égale a 15 g/10 min et un PEHD
avec un IF=6 g/10 min. La Montmorillonite utilisé dans cette étude est la Cloisite 15A elle a

étémodifiée organiquementavec 1’ion ammonium quaternaire de diméthyle-dihydrogeneavecla
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composition suivante:65% C18, 30% C16, 5% C14. Dans leur étude ils ont aussi utilisé deux
compatibilisants le PP greffé¢ avec 1% d’anhydride maléique et un PE greffé¢ avec 0.55%
d’anhydride maléique. Les différentes compositions de leurs mélanges sont illustrées dans le
Tableau I11-3.

Tableau I11-3: Composition des matériaux étudiés [68]

Désignation Composition Parts (wt %)
PP PP 100
PP/C3 PP/15A 97/3
PEHD/C3 PEHD 100
PEHD PEHD/15A 97/3
PP/ PEHD PP/ PEHD 50/50
PP/ PEHD/C3 PP/ PEHD/15A 48.5/48.5/3
PP/ PEHD/PE-g-MAH PP/ PEHD/PP-g-MAH 42.5/42.5/15
PP/ PEHD/PP-g-MAH PP/ PEHD/PE-g-MAH 42.5/42.5/15
PP/ PEHD/PE-g-MAH/C3 PP/ PEHD/PE-g-MAH/15A 41/41/15/3
PP/ PEHD/PP-g-MAH/C3 PP/ PEHD/PP-g-MAH/15A 41/41/15/3

D’apres les diffractograms obtenus par DRX Figure 111-13 des différents mélanges dans
I’intervalle de 2 théta< 10° il est clair qu’une intercalation ou une particlle exfoliation de la
cloisite15A est obtenue durant la préparation des mélanges. Cette exfoliation est plus notable
avec I’ajout du compatiblisant. Les micrographes obtenus par TEM Figure I11-14confirment
la bonne dispersion de la Cloisite 15A dans les différents mélanges contenant le PP-g-MAH et
le PEHD-g-MAH, tandis que les mélanges sans agent compatibilisants présentent des agrégats
avec une structure de multi-couches dispersées dans la matrice du PP ou du PEHD.

154

PP/C3

HDPE/C3
w

PP/HDPE/PE-MA/C3

PP/HDPE/PP-MA/C3

2 3 4 5 3] 7 8 2] 10
26 (%)

(2 s

Figure 111-13:Variation de I’intensité en fonction de 2 Théta des nanocomposites [68]
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Figure 111-14: Clichés MET du (nanocomposites: (a) PP/C3, (b) PEHD/C3, (c) PP/PEHD/C3,
(d) PP/PEHD/PE-MAH/C3, (e) PP / PEHD / PP-MAH/C3 [68]

Les thermogrammes obtenus par DSC des echantillons préparés a 1°C/min Figure I11-
15montrent que le pic de cristallisation du PP augmente de 122.4°C jusqu’a 125 °C avec
I’ajout de la Cloisite 15A, tandis que le PEHD est 1égérement influencé par la Cloisite 15A.
Donc la cloisite 15A joue le role d’un agent de nucléation pour le PP, mais n’a aucun effet sur
le PEHD. Les mélanges PP/PEHD présentent un seul pic de cristallisation et est trés proche de
la température de cristallisation du PEHD. En ajoutant le compatibilisant aux différents
mélanges un nouveau large pic est apparu a des températures plus élevées. Ce pic est attribué
a la cristallisation du PP due a I’effet de nucléation de la Cloisite 15A.
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Figure 111-15:Thermogrammes DSC des échantillons : (a) 1°C/min ;(b) 10 °C/min [68]

Les resultats de la thermogravimétrie Figure 111-16 a et b obtenus dans un milieu d’azote
montrent que la stabilité thermique des différents mélanges dépendent largement de la cloisite
15A et suit la séquence suivante PEHD-MAH>PEHD>PP-MAH>PP. Il a été aussi trouvé
qu’en présence d’air le PEHD et le PEHD-MAH possedent de meilleures stabilités
thermiques par rapport au PP. Tandis que les mélanges avec compatibilisants ont des stabilités

thermiques intermédiaires.

a —e— PPMDPE b —e— PP/HDPE

—w— PPHDPE/CS 100 4 —v— PP/HDPECS

—m— PR/HDPE/FE-MA/CE
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Temperature (°C) Temperature (°C)

Figure 111-16:ThermogrammesATG des échantillons: (a) dans un environnement(N2); (b)

dans un environnement d'air [68]

F.C. Chiu et al.[69]ont travaillé sur le méme mélange PP/PEHD en utilisant le méme type
d’argile a savoir la cloisite 15A et comme compatibilisant ’EPDM greffé par I’anhydride
maléique. Les mélanges ont été préparés de la méme maniére que dans leur travail qui a été
décrit précédemment. Leur travail est basé¢ essentiellement sur 1’étude des propriétés

morphologique par microscopie a transmission électronique et par la microscopie a balayage
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électronique. La stabilité thermique par thermogravimétrie et les propriétés mécaniques, par
machine de traction a une vitesse d’étirement de3 mm/min.

A cause de la différence de viscosité a 1’état fluide des deux polymeres la phase dispersée
est le PEHD tandis que le PP joue le r6le de matrice. Ces observation ont été déduites par
SEM Figure 111-17et que la taille des bulles est de 1-5 um mais avec I’ajout du ’EPDM-
MAMH la taille des bulles diminue ceci confirme la bonne adhésion entre ces deux polymeres
avec I’ajout du compatibilisant. IIs ont aussi reporté que la dispersion fine de la cloisite peut

empécher la séparation de phase entre ces deux polymeres.

Figure 111-17 : Micrographies MEB : (a) PP/PEHD; (b) PP/PEHD/EPDM-MAH; (c)
PP/PEHD/CS5; (d) PP/PEHD/EPDM-MAH/C5[69]

Le Tableau I11-4 récapitule les résultats des propriétés mécaniques et thermiques des
différents mélanges avec et sans compatibilisant et Cloisite 15A, a priori le PP posséde de
bonnes propriétés mécaniques comparé au PEHD, tandis que les mélanges PP/PEHD

possedent de faibles propriétés mécaniques comparés aux polymeres parents.
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Tableau I11-4 :

Représentation des données thermiques et mécaniques des
échantillons étudiés [69]

Echantillons Propriétés

Tq(5%) °C T4 (10%)°C  g(mPa) A (%) ax
(Kj/m?)

PP 286.3 345.7 34.5 12.6 4.6
PEHD 361.0 414.4 24.1 810.8 18.7
PP/PEHD 300.3 381.1 29.3 6.2 4.1
PP/PEHD/EPDM-MAH 301.5 361.1 194 8.8 68.8
PP/PEHD/C3 325.6 428.2 29.7 6.1 4.2
PP/PEHD/C5 328.1 432.8 29.6 7.0 4.2
PP/PEHD/EPDM-MAH/C3 326.4 452.7 191 7.8 57.6
PP/PEHD/EPDM-MAH/C5 329.5 450.4 18.1 7.1 52.0

Les résultats obtenus par la thermogravimétrie Figure 111-18 montrent que le PEHD

vierge est plus stable thermiquement que le PP. Les mélanges PP/PEHD ont une stabilité

thermique intermédiaire entre celle des deux polymeéres. Tandis que les mélanges avec

compatibilisant ont une stabilité thermique inferieure aux mélanges sans compatibilisant ceci

est dii a la présence de I’insaturation présente dans ’EPDM-MAH, mais I’ajout de la Cloisite

a nettement amélioré cette stabilité.
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18 : Thermogrammes ATG des échantillons étudiés [69]

Misra et al.[70]ont étudié le comportement a la rupture PP/PEHD/argile

nanocomposites,ils ont

constaté que l'ajout de 4% en poids nano-argile diminue la force

d'impact de I’'un copolymere PEHD a toutes les températures d'essai allant de 40°C-70°C au-



dessus de Tg = -114°C et augmente la résistance aux chocs de PP, lorsque la température
d'essai est de l'ordre de 0°C a 70°C (Tg=9°C). lls ont retenu quand la température d'essai est
inférieure a 0°C.Le renforcement des deux PE et PP avec nano-argile modifié le principal

mécanisme de déformation lors 1’essai de chocFigure 111-19.

Figure 111-19 : Micrographie MEB : copolymére PE pur (A) et PE nanocomposite polymeére-
argile dans la zone de propagation (B) [70]

Ils ont également constaté que la taille dessphérolites moyenne du PP pur a diminué de 210

um jusqu’a 14 um et la température de cristallisation augmente de 114°C a 127°C.

Figure 111-20:Image MET de la sphérolites (A) polypropylene pur et (B) 4% en poids
d'argile nanocomposite [70]

D’autres observations ont été faites par Zoukrami [71] sur des nanocomposites
polypropyléne/montmorillonite préparés par mélange a 1’état fondu dans une extrudeuse
double vis. L’auteur rapporte que I’utilisation d’un agent compatibilisantest nécessaire
pour assurer la dispersion de la charge et ainsi augmenter la surface de contact
polymére/particule, critére déterminant dans les propriétés du matériau. Il s’avére que
I’introduction de la montmorillonite dans la matrice augmente les paramétres comme le

module de Young E, mais en contrepartie diminue la déformation a la rupture. L’étude
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a permis de souligner clairement 1’influence des conditions de transformation sur 1’état de
dispersion et la morphologie du matériau. De plus, elle indigue que le couplage
chimique/mécanique est indispensable dans le systeme eétudié pour atteindre un module

élastique élevé.

A Hellati[72] Son travail, qui porte principalement sur 1’étude des propriétés
rhéologiques, thermiques, structurels et mécaniques des mélanges (PET /iPP) en fonction de
la composition du mélange, compatibilisé avec le styréne éthyléne-butadiene-styrene greffé
par I’anhydride maléique (SEBS-g-MAH) et renforcés par la montmorillonite modifiée par
I’octadecylamine.L’étude par la spectroscopie a balayage différentielle a révélé que les
températures de fusion des deux polymeéres le PET et iPP sont de 246 °C et 164 °C
respectivement, et que ces températures sont presque constante pour tous les mélanges avec et
sans compatibilisant. Le méme phénomene est obtenu avec I’ajout de la
montmorillonite.L’étude par la DSC nous a permis de calculer le taux de cristallinité des deux
polymeres pour les différentes compositions. Les résultats obtenus par la WAXS ont révélés
que le PET est complétement amorphe par contre le PP isotactique est semi cristallin avec
taux de cristallinité qui avoisine 50%.D’autres parts le taux de cristallinité de I’iPP diminue en
fonction de la composition du mélange. L’auteur a aussi pu notifier la disparition du pic
caractéristique de 1’argile pour tous les mélanges confirmant ainsi ’exfoliation de la
montmorillonite dans les mélanges. La micro duret¢ a confirmée 1’incompatibilité des
mélanges PET/iPP. Et que D’incorporation du compatibilisant améliore nettement cette

incompatibilité

Dans le cas des mélanges compatibilisés, le comportementde la duretéa été expliqué par
I'nypothése que 1’épaisseur des lattices de I’iPP est affectée par I'ajout de SEBS-g-MAH, ce
dernier est un matériau amorphe constitué par une courte chaine a caractere elastomere.
Toutefois, l'effet du mélange contribue largement a l'augmentation du désordre et par
conséquent les valeurs obtenues pour les mélanges sont inférieures a celles des
homopolymeéres. Les valeurs de la microdureté obtenues pour les mélanges avec la
montmorillonite sont supérieures a celles sans argiles. La dégradation thermique du PET et PP
testé par ATG sous atmosphere inerte nous ont permis de conclure que les tempeératures de
décomposition pour les deux polyméres sont tres proches. En effet la température de
décomposition du PET pur est denviron 410°C alors que celle du PP est d'environ 475
°C.Aussi, il a été observé gu'il n'y a pas beaucoup de différence entre la température de début

de dégradation thermique des mélanges compatibilisés. A partir de ces résultats, il a conclu
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que les homopolymeéres a savoir le PET et PP et leurs composés compatibilisés avec le
SEBS-g-MAH ont presque la méme stabilité thermique et donc la compatibilité n'a pas d'effet
sur la stabilité des mélanges. Par contre 1’ajout de la montmorillonite favorise la stabilité des

mélanges.

A partir de la photographies obtenues par microscopie optique et électronique il a observé
qu’il y a une dispersion irréguliere de la taille et de la forme de la phase PET qui correspond a
la phase mineure dans la formulation PET/PP(20/80) c'est-a-dire que le taux de PET est de
(20%) dans ce mélange, il a été remarqué aussi que les bulles sont recouvertes par une
phase continue (dominante) qui correspond au taux de PP dans les mélanges et qui est de
(80%). Les images microscopiques montrent nettement une seule phase en évoquant le taux

de SEBS-MAH d’une part et les fortes interactions polymere- compatibilisant d’autre part.

L’ensemble des résultats obtenus par spectroscopie infrarouge a transformé de Fourier
ont permis de prédire que les bandes observées sont uniquement les seules bandes
caractéristiques des deux polymeres sans aucune nouvelle bande qui confirme la séparation de
deux polymeres (PET/iPP).

Concernant les spectres obtenus pour les mélanges compatibilisés avec le SEBS-g-MAH et
apres ajout de I’argile, dans ces figures la méme observation a été constatée concernant
I’apparition de nouvelles bandes. En effet il a été observe que les bandes caractéristiques des
quatre constituants (PET/PP/SEBS-MAH) et montmorillonite sans aucune nouvelle bande.

Dans ce cas I’auteur a conclu qu’il y a adhésion physique entre les phases dispersées.

Cheng et al.[73] se sont intéressés au mode d’élaboration de nanocomposites a base de
silice et de polyoléfines (polypropyléne et polyéthyléne). Les auteurs ont employé deux
méthodes de préparations différentes. La premiére dite « méthode a deux étapes », elle
consiste en une polymeérisation in-situ de 1’éthyléne monomeére en polyéthyléne sur les
particules de silice. Les différents mélanges sont réalisés a des taux de silice de 0.5, 1 et 2 %
en poids. La seconde méthode dite a « étape unique » consiste a introduire directement 20 %
en poids de silice dans les deux polyoléfines. La morphologie étudiée par Microscopie
Electronique a Transmission (MET) des nanocomposites a base de PE formulés a partir de 0.5
et 2 % en poids de silice est donnée par la Figure 111-21. Les micrographes obtenus montrent
que les particules de silice sont dispersées uniformément dans la matrice polymere. L’étude
des propriétés thermiques des différents nanocomposites élaborés sont reportées dans le
Tableau I11-5
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Figure 111-21 : Image MET (a) PEOS5, (b) PE20, (c) PP20 et(d) PE20M [73]

Les résultats montrent que ’ajout de la silice dans les polyoléfines a une faible
influence sur la température de fusion. En contrepartie une augmentation du taux de
cristallinité est enregistrée pour I’ensemble des composites étudiés. De ce fait la silice joue le
role d’agent de nucléation favorisant la croissance des cristallites depuis les particules vers le
polymére en masse. Dans le cas des nanomatériaux contenant 2 % en poids de silice, les
valeurs des taux de cristallinités différent notablement en fonction du mode d’¢élaboration. Les
échantillons préparés en une seule étape donnent des taux de cristallinités inférieurs par
rapport a ceux élaborés en deux étapes. L’explication proposée réside dans la mauvaise
dispersion des particules de silice au sein des polyméres. Ce qui montre I’avantage de la

méthode a deux étapes dans la production des nanocomposites avec des taux de cristallinités

élevés.

Tableaulll-5 : Données obtenues lors de 1’analyse calorimétrique différentielle des

Nanocomposites [73]

Echantillon Tg(°C) AH;(j/g) X (%) Echantillon Tg(°C) AH:(j/[g) X (%)
PE 132 188 63.1 PP 167 83.4 40.3
PEO5 134 202 67.6 PP05 169 96.9 46.6
PE10 134 209 69.3 PP10 170 95.8 45.8
PE20 135 208 68.3 PP20 170 97.6 46.2
PE20M 134 202 66.3 PP20M 170 934 44.2
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L’étude de la stabilité thermique des nanocomposites par I’ Analyse Thermogravimétrique
(ATG), montrent que l’incorporation de la silice dans le PE affecte la température de
décomposition du polymére. Néanmoins, la stabilité thermique des nanocomposites préparés
en une seule étape est inférieure par rapport a ceux élaborés en deux étapes. Les auteurs ont
également étudié les propriétés mecaniques en traction des différents échantillons Tableau
I11-6. Les résultats montrent un meilleur comportement des hanocomposites par rapport aux
polymeéres purs. De plus, les propriétés augmentent avec le taux d’incorporation de la silice et

ceux quelle que soit le mode d’¢élaboration.

Tableau I11-6 : Les propriétés mecaniques des polyoléfines et des composites

polyoléfines/silice [73]

Echantillon o(MPa) E(MPa) ¢g(%) Echantillon oy (MPa) E(MPa) g (%)
PE 24.3 282 900 PP 331 581 46.4

PEOQ5 25.9 297 930 PP05 34.2 596 48.2
PE10 26.5 303 960 PP10 34.7 602 48.9
PE20 28.3 317 1030 PP20 355 623 49.9
PE20M 26.3 299 925 PP20M 34.3 592 48.3
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CHAPITRE IV
MATERIAUX UTILISES ET TECHNIQUES DE CARACTERISATION
IV-1- Résines :
Les résines utilisées dans cette étude sont le polyéthylene haut densité (PEHD) et le
polypropyléne (PP).
IV-1-a- Polyéthylene haute densité (PEHD) :
C'est un produit commercialise sous la marque lanufene HDI-6507UV vendu par
« ’Entreprise Ras Lanuf Qil and Gas Processing» de Tripoli, Lybie. Il s’agit d’un
thermoplastique semi cristallin, fabriqué par le procédé de polymérisation en suspension. Il se

présente sous forme de granulés opaques dont les caractéristiques essentielles sont résumées
dans le Tableau IV-1.

Tableau I'V-1 : Principales caractéristiques du PEHD [1]

Caractéristiques Valeurs Unités Meéthodes

Masse volumique 0,95 glem® ASTM D-1505
Indice de fluidité 7.5 9/10min ASTM D-1238-826
Taux de cristallinité 70 % DSC

Température de fusion 130 °C DSC

IV-1-b- Polypropylene (PP)

C'est un homopolymeére commercialisé sous la marque SUMITOMO POLYPROPYLENE
Y101 vendu par « la societé SUMITOMO CHEMICAL ASIA »de Brussel, Belgique. I
s’agit d’un thermoplastique semi-cristallin, fabriqué par le procede de polymérisation en
suspension. 1l se présente sous forme de granulés résistant et transparent dont les

caractéristiques essentielles sont répertoriées dans le Tableau-1V-2.
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Tableau I'V-2 : Principales caractéristiques du PP [2]

Caractéristiques Valeurs Unités Meéthodes

Masse volumique 0,90 glcm® ASTM D-1505
Indice de fluidité 15 g/10min | ASTM D-1238-826
Taux de cristallinité 50 % DSC

Température de fusion | 161 °C DSC

IV-1-c- Agents compatibilisants

L’utilisation d’agents compatibilisants est une technique trés employée. L’exemple
principal est I’incorporation de copolymeéres diblocs dont les deux blocs sont respectivement
miscibles avec chacune des phases (ceci implique que la structure chimique des motifs
unitaires de chacun des blocs présente des affinités avec celle de chacune des phases). Les
polymeéres diblocs migrent alors vers les interfaces et les stabilisent en réduisant 1’énergie
interfaciale qui est la force motrice du grossissement des domaines. L’interface dans les
mélanges de polyméres non miscibles est donc d’une importance capitale vue les interactions
physiques et chimiques qui se développent aux limites des phases controlant I’ensemble des
performances des mélanges. D’une interaction forte résulte une bonne adhésion et un transfert
de contrainte efficace de la phase continue a la phase dispersée. Bien que I’adhésion
interfaciale contréle essentiellement les propriétés mécaniques, les caractéristiques
rhéologiques et les conditions de transformation sont largement affectées par le mouillage et
les phénoménes d’absorption associés a 1’adhésion. Les méthodes d’amélioration de
I’adhésion entre phases non miscibles, impliquent 1’ajout d’un tiers corps qui assure le
controle de la morphologie et la stabilité des systemes biphasiques. La voie de
compatibilisation envisagée dans cette étude nécessite 1’utilisation de molécules susceptibles
d’engendrer des interactions avec les constituants des mélanges PP/PEHD et

PP/PEHD/OMMT que nous comptons élaborer par la suite.

Le choix de ces compatibilisants est justifié par leur miscibilité dans le mélange binaire
PP/PEHD. De plus, la nature polaire de ces polymeres favorise les interactions avec la
montmorillonite et assurent de ce fait une bonne adhésion interfaciale mais aussi une bonne

dispersion des particules due a un état d’exfoliation bien abouti. Si I’intérét porté aux
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polyoléfines est si grand, c’est que la fonctionnalisation des chaines par des groupements

polaires permet I’¢élargissement du domaine d’application de ces matériaux.

Pratiquement, la réalisation du greffage s’effectue a 1’état fondu en présence d’un
peroxyde organique et des molécules insaturées d’anhydride maléique. Dans le cadre de ce
travail, la fonctionnalisation des polymeres destinés a étre utilisés dans la compatibilisation
des mélanges et des nanocomposites est réalisée a I’état fondu en présence du dicumyle de

peroxyde et I’anhydride maléique [3].

Les agents de compatibilisation (PP-g-MAH, PE-g-MAH, EPDM, EPDM-g-MAH et
SEBS-g-MAH)sontchoisis en fonction des interactions qu’ils sont susceptibles d’engendrer

avec les constituants des mélanges.
IV-1-c-1- L’anhydride maléique (MAH)

Le MAH est un composé chimique sous forme de pastilles blanches, d’une importance
majeure pour le greffage des mélanges a base des polyoléfines. Le MAH est essentiellement
obtenu par 1I’oxydation du benzeéne sur le V,Os a une tempeérature environ de 400°C . Le
MAH employé est vendu par la société Bayer (M) Ltd. de Cologne, Allemagne. Les

caracteristiques essentielles sont répertoriées dans le Tableau 1V-3[4].

Tableau I'V-3 : Principales caractéristiques du MAH [4]

Parametres MAH
Formule générale C,H,04
vy
Structure [ o
<
(@]
Masse molaire 98 g/mol
Etat physique Solide
Aspect Poudre blanche
Point de fusion 52,8°C
Point evaporation 202°C
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IV-1-c-2- le peroxyde de dicumyle (DCP)

La nature chimique des radicaux générés par la décomposition de I’amorceur joue un role
essentiel dans la sélectivit¢é des réactions radicalaires. Le choix d’un amorceur qui
génére des radicaux alcoxyles est une voie pour minimiser la réaction secondaire
d’homopolymérisation du monomere de greffage. C’est pourquoi les amorceurs de

greffage radicalaire sur les polyoléfines sont préférentiellement des peroxydes.

L’amorceur radicalaire est choisi aussi en fonction des conditions du procédé

d’extrusion, ou la température est relativement élevée de 140 a 190°C.

En effet, plus la température augmente plus la réaction de scission—f est favorisée.
Il est donc souhaitable de travailler aux plus basses températures possibles afin d’orienter la
décomposition de I’amorceur principalement vers la formation de radicaux alcoxyles
pour [D’abstraction d’atome d’hydrogeéne. C’est donc pour cette raison que notrechoix s’est
porté sur le peroxyde de dicumyle. Le DCP employé est vendu par la société Bayer (M) Ltd.
De Cologne, Allemagne. Les différentes caractéristiques de DCP sont compilées dans le
Tableau 1V-4.

Tableau I1V-4 : Principales caractéristiques duDCP [5]

Paramétres DCP
Structure ?Hs <|3H3
CgH;—C—O—O—C —C_H,
CH CH
3 3
Aspect Solide cristallisé
Masse molaire 270 g /mol
Td 178°C
Degré de pureté 99 %

IV-1-c-3-Greffage de PP-g-MAH et de PEHD-g-MAH

Le peroxyde de dicumyle et I’anhydride maléique sont dispersés et homogénéisés dans un
exces d’acétone, la solution obtenue est utilisée pour I’imprégnation des granulés des

différents polymeéres étudiés. L’acétone est ensuite évaporée a 60°C dans une étuve sous vide.



Le greffage est réalisé a 1’état fondu dans une extrudeuse monovis, les températures des zones
de dosage, d’alimentation et de compression sont consignées dans le Tableau I1V-5
respectivement pour le polypropyléne greffé anhydride maléique (PP-g-MAH) et I’éthyléne
greffé anhydride maléique (PEHD-g-MAH). La vitesse de la vis est de 30 tr/min. Les
extrudats obtenus sont soumis a un broyage puis conservés dans des sacs en plastique a I’abri
de I’humidité.

Tableaul V-5 : Températures des trois zones de 1’extrudeuse sélectionnées pour

la fonctionnalisation des polymeres

Température (°C) PP-g-MAH PEHD-g-MAH
Zone de dosage 160 150
Zone d’alimentation 190 180
Zone de compression 200 190

I\V-1-c-4- EPDM-g-MAH

L’EPDMutilis¢é est de type Norbornéne (ENB), il est commercialisé sous la
référenceNordel IP 4640« Dupont Dow Elastomers » par la société (Dow Chemical
Company).

Le greffage de ’EPDM [7] a été effectué a 1’aide d’un plastographe a une Température
de 180°C pendant 10 min a une vitesse de 30 tr/min avec : 35g dEPDM+ 0,05% DCP +2%
MAH. Les caractéristiques essentielles sont répertoriées dans le Tableau IV-6.

94



Tableau I'V-6 : Principales caractéristiques de ’EPDM [6]

Caracteéristiques Valeurs Unités Méthodes
Densité 0,86 g/cm®  ASTM D297
Viscosité de mooney(ML

40 MU ASTM D1646
(1 +4), 125°C)
Taux de I’éthyléne 55 % ASTM D3900
Taux de ENB 5 % ASTM D6047
Taux de PP 40 % ASTM D3900

IVV-1-c-5-SEBS-g-MAH

Le SEBS utiliséest un copolymére commercialisé sous la marque Kraton F-G 1901X

vendu par « la société Schellchemicalcompany » the Hague (Netherland).Les caractéristiques

essentielles sont répertoriées dans le Tableau 1V-7.

Tableau I'V-7: Principales caractéristiques duSEBS-g-MAH [8]

Caractéristiques Valeurs Unités Meéthodes
Densité 0,919 g /lem® /
Indice de fluidité 22 g/10min ASTM D-1238
Taux de Styréne 30 % /
Taux de greffage 2 % /

IV-2- Détermination du taux de greffage des polymeres fonctionnalisés

Le dosage chimique des fonctions greffées est réalisé directement et en retour,

éventuellement apres hydrolyse des cycles. Classiquement, une base minérale (hydroxyde

de potassium) en solution alcoolique est utilisée. Le dosage est réalisé a chaud a une

température suffisante pour que le polymere soit solubilisé.

A partir des mélanges réalisés, des films ont été prépares et soigneusement sechés dans une

étuve a 100°C pendant 3 heures. Les différents films ont été par la suite soumis a un lavage

répété avec 1’acétone afin d’éliminer 1’excés d’anhydride maléique. Les échantillons
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récupérés sont séchés dans une étuve a 80°C. L’évaluation de la quantité d’anhydride
maléique dans le polymere greffé est réalisée par dosage chimique des groupes acides
obtenus par hydrolyse des groupes anhydrides. L’extraction etle dosage sont réalisés
sur une prise d’essai de 2 grammes de films obtenus par compression a 190°C sous
une pression de 180 Kglcm’découpés en petits morceaux dans un ballon muni d’un
réfrigérant, d’une agitation magnétique et contenant 0,3 ml d’eau saturée de 150 ml de xylene.
L’ensemble est porté a ébullition pendant 1 heure, la solution chaude est titrée immédiatement
avec de la potasse alcoolique 0,05 N en suivant 1’évolution de la réaction acido-basique en
présence de la phénophtaléine (1% dans le méthanol). La fin du dosage se manifeste
par la disparition de la couleur rose au point d’impact. Le nombre d’acide et le taux

massique de greffage sont obtenus a partir des équations suivantes :

VKOH (ml) . NKOH . 56,1

Nombre d*acide (mg KOH / g polymére) =
Ppnlymére (g)

Nombre d’acide . 98

2.561 . av.l1)

% (MAH) =

IVV-3- Montmorillonite

IV-3-a-Préparation de la montmorillonite sodique (Na-MMT)

Toutes nos expériences ont été réalisées sur un méme lot de Maghnite provenant du gisement
Roussel de Maghnia du c6té des frontieres Algero-marocaines. La composition chimique de
cette bentonite est la suivante Tableau IV-8.

Tableau 1V-8: Composition chimique de la bentonite algérienne issue
du gisement Roussel de Maghnite [9]

SiOz A|203 Fe,O3 MgO CaO Na,O K,O TiOz As

69.4 147 1.2 1.1 0.3 0.5 08 02 0.05

Le traitement préliminaire de la bentonite naturelle par homoionisation sodique, consiste a
enlever toutes les impuretés et phases cristallines contenues dans I’argile (quartz, feldspath
calcite, matiéres organiques ...), a remplacer tous les cations échangeables par des cations de
sodium tous identiques et recueillir la fraction granulométrique inférieure a 2 pum. Cette

préparation se fait en plusieurs étapes.

1- Broyage de la bentonite

2- Purification de la bentonite
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3- Echange cationique

4- Lavage, rincage, séchage, broyage, conditionnement.

Aprés le broyage de la bentonite, 1’argile est purifiée et débarrassée de toutes les
matieres organiques, faire introduire 30g d’argile en poudre dans un erlenmeyer de 1litre,
ajouté 1000 ml d’eau distillée puis 30 cm® d’eau oxygénée a 100 volume, le tout est agité
pendant 3 heures puis centrifuger pendant 20 a 30 minutes, séparé le surnageant de 1’argile,

cette derniere est a nouveau remise dans un erlenmeyer propre.

Pour obtenir une argile sodique (Na-MMT), I’échantillon d’argile purifiée est mis en
contact avec llitre de solution de chlorure de sodium (Prolabo) une fois molaire (1M), agité
pendant 24 heures, centrifugé pendant 5 minutes, ensuite on sépare le surnageant de 1’argile.
Refaire trois fois I’opération pour s’assurer de 1’échange des cations de départ, ceux qui se
trouvaient dans les espaces interfoliaire de 1’argile, avec les cations sodium se trouvant dans
la solution.L’opération de I’échange doit étre suivie par plusieurs lavages successifs de (6 a 7

lavages) pour enlever tous les ions chlorure et d’autres minéraux et impuretés.

Pour procéder a cette opération, la Na-MMT est plongée dans un litre d’eau distillée,
agitée pendant 15 minutes centrifugées pendant 10 a 15 minutes.Le surnageant est separé de
la Na-MMT. L’opération est répétée de 6 a 7 fois. Le surnageant est testé au nitrate d’argent

jusqu’a disparition complete du précipité blanc de chlorure d’argent.

La montmorillonite ainsi lavée est mise a nouveau dans llitre d’eau distillée, agitée
pendant 20 minutes puis versée dans une éprouvette de 1litre, conservée pendant 24 heures a
I’abri de vapeurs organiques et de la poussiére.Ces 24 heures de décantation écoulées pipeté
la fraction granulométrique qui se trouve en suspension dans I’eau & 30 cm® du fond de
I’éprouvette. Celle-ci est centrifugée pendant 20 minutes, séparée du surnageant. La
montmorillonite ainsi obtenue est mise a 1’étuve pendant 24 heures a 80 C elle est ensuite
broyée finement puis conservée dans des flacons étanches et propres, a 1’abri de toutes les

contaminations [9].
IV-3-b-L’organophilisation (O-MMT)

A partir de la montmorillonite sodique notée Na-MMT (de CEC 80 meq/100g [Na-

MMT]) onsynthétise une montmorillonite organophilede 1 CEC d’octadecylamine

Dans une fiole jaugée de 1litre, introduit 10 ml d'HCI 1M. Le volume est complété au

trait de jauge avec de 1’eau distillée. Cette solution est versée dans un erlenmeyer contenant
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un barreau aimanté, puis sera portée a la température de 1’échange (80°C) sur un agitateur
magnétique chauffant. Lorsque la température est stable, introduit 2.9g d’octadecylamine pour
I’ioniser. Apres trois heures d’agitation a 80°C, I’octadecylamine est ionisé et dissout.
Introduire alors 5 g de montmorillonite sodique. Cette quantité a été dispersée auparavant
dans 100 ml d’eau distillée pendant deux heures pour lui permettre de gonfler et donc
faciliter I’échange. Tout le mélange est agité pendant six heures pour réaliser 1’échange entre
I’ion sodium et I’ion alkylammonium. Aprés 6 heures la suspension est centrifugée. La
montmorillonite organophile est récupérée, rincée six a sept fois successivement a 1’eau
chaude & 80°C afin d’éliminer les cations inorganiques. L’efficacité des ringages est vérifiée
par addition de quelques gouttes de nitrate d’argent a 1’eau de lavage. Si un précipité blanc
apparait, les ringages sont répétés jusqu’a son ¢élimination compléte.La montmorillonite
organophile (O-MMT) est ensuite lavée trois a cing fois avec un mélange eau/éthanol (50/50)
chauffé & 60°C pour éliminer tous les ions alkylammonium qui ont été physisorbés. Lorsque
les phases de lavage sont terminées, la suspension est ensuite broyée finement puis conservée

a I’abri de toutes les contaminations extérieures [10].
IVV-3-b-1-Les tensioactifs (octadecylamine)

Les tensioactifs sont des molécules amphiphiles, ils comportent deux parties de
polarités différentes. En effet, ils possedent une partie hydrophile, la téte polaire, qui est
soluble dans I’eau et les milieux polaires, et une partic hydrophobe, constituée par une
ou plusieurs chaines hydrocarbonées, qui est insoluble dans 1’eau. Les caracteristiques types

de I’octadecylamine sont regroupées dans le Tableau V-9

Tableau 1V-9: Caractéristiques de I’octadecylamine [11]

Paramétres Valeurs
Aspect Poudre jaunatres
Masse molaire 269 g /mol
Point de fusion 80°C
Point d’¢ébullition 346.8°C
Poids spécifique a 80°C 0.84- 0.85

Formule générale CigHzoN




IV-4-TECHNIQUES EXPERIMENTALES
IVV-4-1-Elaboration des nanocomposites

Les nanocomposites ont eté obtenus en dispersant la nanocharge dans les résines
préalablement fondues dans un Plastographe marque «PLASTI-CORDER ». Les différents
mélanges ont été malaxés et homogénéisés a 200 °C pendant 10 minutes. Enfin, un broyage
est nécessaire pour les mesures aussi bien mécaniques que thermiques ou spectroscopiques
des matériaux élaborés. Les taux de la nanocharge incorporés dans les différents mélanges
varient de 1 a 5 % en poids ; tandisque les mélanges PP/PEHD choisis sont 80/20 et 20/80 en
poids. Pour simplifier I’écriture le mélange PP/PEHD sera noté par la lettre M1 = 80/20 etM; -
20/80, pour lescompositions signalées. Les nanocomposites seront notés M/Agent
compatibilisant/taux (%) deMontmorillonite organophile.Les éprouvettes destinées a la
mesure des propriétés mécaniques ont été préparées par compression sur une presse type
« Zwick » modele 7102 a 220°C et sous une pression de 150 kg/cm? pendant un temps total

égal a 6 minutes (2 minutes pour le préchauffage et 4 minutes concernant la compression).

O-MMT Compatibilisants (15 %0)
(1%, 3°/€_>,5%) en PP-g-MAH, PE-g-MAH, EPDM, EPDM-g-MAH,
poids SEBS-g-MAH
PP PEHD

Malaxage dans un plastographe
Temps de mélange 10 minutes V=30 tr/min

v

Broyage

v

Presse Hydraulique Température des
deux plateaux 200°C, P=150 kg/cm?,

Figure 1V-1: Organigramme de 1’élaboration des différents matériaux

IVV-4-2- Spectroscopie Infrarouge a Transformer de Fourier (IRTF)

L’appareil utilisé est un spectromeétre IRTF type « SHIMADZU » modéle 8400 S
travaillant en transmission et réflexion. L’information est digitalisée (microprocesseur) et

stockée avec possibilité d’enregistrement des spectres sur disquettes. La résolution est de 2
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cm ™ pour un domaine d’étude de 4000 a 500 cm . Le dépot de I’agent sur la surface du
minéral est analysé en transmission a partir des pastilles MMT/KBr. La technique consiste a
mélanger intimement 1’échantillon avec lebromure de potassium pulvérulent et les pastiller
dans un moule convenable sous une pression d’environ 6 tonnes par cm?. Les résultats sont

obtenus en enregistrant les spectres infrarouges avec 600 accumulations au minimum.

La spectroscopie IRTF a été également utilisée pour doser les polymeéres greffés. Dans ce
cas 1’analyse est basée sur 1’exploitation des bandes caractéristiques des groupes carbonyles
de I’anhydride maléique. Les spectres sont réalisés sur des films de polymeéres (purs et
greffés) de quelques dizaines de microns d’épaisseur obtenus par compression sur une presse

manuelle & 200°C et sous une pression de 180 Kg/cm?.
IV-4-3- Mesure de I’indice de fluidité

Les mesures ont été réalisées au moyen d’un appareil type MELT-INDEXER modeéle 5 et
qui consiste fondamentalement en un cylindre d’axe vertical placé dans un four et qui se
termine a son extrémité inférieur par une filiere standard de longueur 8 mm et de diamétre
2,09 mm. Les essais ont été effectués selon la norme ASTM 1238-82 et repose sur la mesure
d’un débit gravimétrique extrudé pendant un temps de référence sous une contrainte exercée

par un poids de 2.160 Kg a une température T=230 °C. L’expression suivante a ¢été utilisée :
IF(°C) =600 M/t .o, (IV.2)

m : masse de I’extrudat mesuré en gramme ;

t : temps d’écoulement exprimé en minute.

IV-4-4-Comportement mécanique des nanocomposites

IVV-4-4-1-Essai de choc

Les essais ont été réalisés a ’aide d’un appareil type «IMPACTOR CEAST», et qui
consiste fondamentalement en un pendule lourd portant a son extrémité libre un marteau de
7.5 Kg, un emplacement pour I’éprouvette, ainsi qu’un cadran indicateur de I’énergie

absorbée aux cours du choc.

L’éprouvette préparée selon la norme ISO R-180, est encastrée a I’'une de ses extrémités
entre deux machoires et percutée a ’autre extrémité. L’entaille que 1’on introduit comme

amorce de rupture pour concentrer les contraintes et fragiliser 1’éprouvette est de Imm. Le
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choc est donné au centre de 1’éprouvette par un marteau de 7,5 Kg. La résilience d’une

éprouvette entaillée désignée par ax est donnée par 1’équation 1V.3:
A=A/ (L-P)Xe. i enie e (IV.3)
Ou:
Ay : énergie de I’éprouvette (Kj)
L : largeur de 1’éprouvette (cm)
e : Epaisseur de 1’éprouvette (cm)

P : profondeur de I’entaille (cm)

1V-4-4-2-Essai de traction:

L’essai de traction a été effectué en utilisant des éprouvettes obtenues selon les
spécifications de la norme A.S.T.M D-638. La machine de traction utilisée est de type «

zwick /Roell (D-89079ULM) » assistée par un micro-ordinateur.

L’éprouvette de géométrie parfaitement définie est encastrée a deux extrémités dans des
machoires. L’une de ces machoires est fixe, I’autre est mobile qui est reliée a un systéme

d’entrainement a vitesse de déplacement égale a 20 mm/min.

IV-4-4-3-Essais de Microdureté
a) Principe
La dureté d’un matériau caractérise sa résistance a la pénétration : un pénétrateur
estappliqué sur la surface du matériau a tester avec une force pendant un temps donné.
Plusl’empreinte laissée est petite, plus le matériau est dur. Bien que la dureté ne soit pas
unepropriété simple a définir, les essais de dureté sont tres utilisés en raison de leur simplicité
etde leur caractére attractif. Leur résultat donne un apergu synthétique des propriétés
mécaniquesdu matériau testé.
Plusieurs types d’essais sont couramment utilisés, leur principe est le méme ils ne différent
que par la forme du pénétrateur utilisé : essai Brinell, essai Rockwell, essai Shore et I’essai
Vickers.
b) Essai Vickers
Le pénétrateur est une pyramide en diamant, a base carré et d’angle au sommet entre
faces opposées égal a 136°.L’empreinte est une pyramide en creux de diagonale moyenne d
(en mm, moyenne des deux diagonales du carré de base, mesuré a I’aide d’un appareil optique
approprié). La charge d’essai F(N) est choisie dans une gamme normalisée. La dureté est
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donnée par lerapport de F (en kg force a I’origine) a la surface latérale de I’empreinte
pyramidale, expriméssans dimension.

c) Essais de micro-dureté

La mesure de la dureté des tdles minces et revétement superficiels nécessite des essais

sous tres faible charge, dont la profondeur d’empreinte ne dépasse pas 1/10 de I’épaisseur du
matériau testé.

d) Micro-dureté Vickers

Analogue a un essai Vickers, elle s’effectue sous une charge de quelques grammes
aquelques centaines de grammes.Le microduromeétre utilisé comporte une colonne de
microscope optique en réflexion,qui permet de viser la zone souhaitée sur un échantillon poli;
le pénétrateur Vickers estensuite placé dans I’axe optique pour effectuer I’assai, puis le
microscope permet de mesurerles diagonales de I’empreinte (de quelques micron a quelque

dizaines de microns).

La base carrée de

I’empreinted est le

L’indenteur a uneforme moyen de d; et d,

pyramidale avec un

angle 136° "H H H

L’empreinte

o
N

Une charoe

/K]

FigurelV-2 : Indenteur et I’empreinte d’indentation[12]
Les mesures de la micro dureté sont effectuées avec un micro duromeétre semi-

automatique de type Leika VMHT Mot 320 DFC a penétration Vickers, avec une charge de
0,5 N pendant 0,1minutes.8 a 10mesures ont été réalisées.
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IV-4-5- Comportement thermique des nanocomposites
IV-4-5-1- Analyse calorimétrique différentielle (DSC)

Les analyses de calorimétrie différentielle & balayage ont été menées sur un calorimeétre
DSC marque «PERKIN ELMER », série 7 qui a une sensibilité de 0.1 mcal/s en pleine
échelle. Cette sensibilit¢ permet de réduire considérablement la masse de I’échantillon
(typiquement 5 mg). Cet appareil utilise un gaz de purge a 1’azote couplé a un systéeme de
refroidissement a I’eau. Il est entiérement contrdlé par un micro-ordinateur, un logiciel permet

d’effectuer le traitement des données et la plupart des calculs désirés.

L’appareil de mesure enregistre les variations de flux de chaleur de I’échantillon sous
atmosphére inerte avec un débit de 30 cm*/min pour une vitesse de balayage de 10 °C/min.

toutes les manipulations ont été effectuées sous capsule scellée en aluminium.
1V-4-5-2- Analyse thermogravimétrique (ATG)

Une substance soumise a un traitement thermique peut subir des modifications de ses
propriétés physico-chimiques, par exemple un changement de phase, une modification de
structure, une décomposition, ou une variation de volume, etc....

L’analyse thermogravimétrique consiste a suivre en continu la variation de la masse d’un
échantillon en fonction du temps ou de la température lorsque la température de 1’échantillon
change de fagon contrblée dans une atmosphére déterminée. La montée de la température est

de 20 °C/min, la masse de 1’échantillon est de 10mg.

L’appareil de mesure est la thermo balance. L’instrument doit étre capable d’enregistrer
les variations de masse avec une précision meilleure de 0.01% est les variations de
température avec une précision de 1%. Dans nos expérimentations nous utilisons une
microbalance électronique [Perkin Elmer Thermogravimetric Analyzer]. La relation
proportionnelle qui lie I’intensit¢ du courant a la force d’équilibrage électromagnétique

associe la mesure des variations de courant a la mesure des variations de masse
IV-4-6- Diffraction des Rayon - X (DRX)

Le dispositif expérimental utilisé est un diffractomeétre « X R D 3000 TT SEIFERT» qui
comprend outre I’anode en cuivre (I = 1.54 °A),un monochromateur arriére et un montage g -
20. Les enregistrements donnent I’intensité en fonction de I’angle de diffraction. Pour notre

étude, nous avons utilisé une tension de 40 KV et un courant de 35 mA. Les expériences ont

été faites a la température ambiante dans une gamme angulaire2q = 5°-35°avec des pas de
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0.05° et une vitesse de balayage de 0.05°min™. L’analyse est effectuée sur des films fins (100-

200 um) et ce pour I’évaluation du taux de cristallinité des différents échantillons élaborés.
IVV-4-7- Caractérisation microscopique des hanocomposites

Les observations au microscope optique ont été realisées sur microscope «LaicalLaborlux
12 Pols»avec un objectif a immersion pour les grossissements importants. Cet appareil est
muni d’un dispositif en lumiére polarisée et est reli¢ a une caméra qui permet 1’acquisition de
films et/ou de photos. Les observations ont été faites sur des films obtenus par pressage de la

matiére entre deux feuilles de toile téflonnée & 220°C sous une pression de 150 kg/cm?.

IV-4-8- Caractérisation par microscope électronique a balayage (MEB) des

nanocomposites

La microscopie électronique est un outil clé pour la compréhension de la morphologie
de nos échantillons en raison de sa puissance de résolution.La morphologie des mélanges
élaborés aux différentes compositions, a été étudiée aumicroscope électronique a balayage
(MEB) de type JEOL. JSM 6390LVde I’universit¢é deMohamed KhideraBISKRA.
L’observation a été réalisée sur des surfaces d’éprouvettes obtenues par compression apres
fracture a tres basse temperature (conditionnement dans I’azote liquide). Cette méthode

permet de conserver intacte la morphologie du mélange.
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CHAPITRE V

Résultats et Discussions

V-1- Spectroscopie IRTF des Montmorillonites

V-1-1- Spectroscopie IRTF de la montmorillonite sodique (Na-MMT) et organophile
(O-MMT)

La Figure V-1(a) illustre le spectre infrarouge de la montmorillonite sodique (Na-
MMT), ’examen de ce spectre fait apparaitre des bandes d’absorption caractéristiques des

smectites? :1.

La bande qui s’étale entre 1700 cm et 1300 cm™ est attribuée aux vibrations de valence du
groupement OH de 1’eau de constitution et les vibrations de liaisons de ’ecau adsorbée. La
bande située entre 3800 cm™ et 3200 cm™ avec un pic intense et des épaulements vers 3600
cm™ et 3400 cm™ caractérisant la montmorillonite, correspond aux vibrations d’élongation
des groupements OH de la couche octaédrique coordonnée soit & un atome d’aluminium ou a

un atome de magnésium, ou alors a deux atomes d’aluminium.

Il apparait également une bande intense située entre 1200 et 900cm™ centrée vers 1040 cm™,
elle correspond aux vibrations de la liaison siloxaneSi-O.Les autres bandes a 524 cm™ et plus
a droite vers 580 cm™ sont attribuées respectivement aux vibrations de déformations des
liaisons Si-O-Al,Si-O-Mg, Si-O-Fe.

La Figure V-1(b) illustre le spectre infrarouge de la montmorillonite organophilisée (O-
MMT). L’analyse des résultats montre deux bandes additionnelles vers 2948 et 2827 cm™ et
qui sont attribuées aux vibrations de valence C-H des groupements méthyles et méthylénes du

tensioactif.

Les bandes d’absorption situées a 1652 cm™ et 1461cm™ sont également caractéristiques des
vibrations de déformation des mémes groupements. Ceci implique que les molécules du
tensioactif sont bien déposées sur la surface des feuillets. La bande positionnée & 920 cm™ est

assignée aux vibrations de déformation du groupe ammonium.
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FigureV-1 : Spectres IRTF de la montmorillonite sodique (Na-MMT) et organophile

(O-MMT)

V-1-2-Spectroscopie IRTF des Polymeres Greffés

LesFigures V-2 etV-3 représententles spectresIRTFdes polyoléfines brutes (PEHD, PP)
et greffées par I’anhydride maléique (PEHD-g-MAH, PP-g-MAH):

Deux nouvelles bandes & 1791cm™ et 1706 cm™peuvent étre distinguées sur le spectre V-2 (b)
du PEHD-g-MAH.Ces bandes sont assignées aux vibrationsde déformation des groupements
carbonyles (-C=0) du cycle anhydride maléique et acide carboxylique.

Les spectres infrarouge obtenus pour le polypropylene greffé anhydride maléique (PP-g-
MAMH) en comparaison avec celui de référence, le polymeére brut (PP) sont rassemblés dans la
Figure V-3. Le spectre V-3 (b) montre deux bandes additionnelles vers 1605.02cm™ et
1714,54 cm™ indiquant la présence du groupement carbonyle de 1’anhydride maléique et
’acide carboxylique respectivement.

D’un autre coté les bandes centrées vers 1706 cm™ et 1714,54 cmrelatives a I’absorption du
groupement carbonyle de la fonction acide carboxylique semblent confirmer que le cycle

anhydride maléique est particuliérement sensible a I’hydrolyse.
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FigureV-3 : Spectres IRTF (a) PP et (b) PP-g-MAH
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V-1-3-Spectroscopie Infrarouge de ’EPDM et ’EPDM-g-MAH

LaFigureV-4 illustre les spectres infrarouges de 1’éthyléne-propyléne diéne monomere
greffé anhydride maléique (EPDM-g-MAH) en comparaison avec celui de 1’éthyléne
I’éthyléne-propyléne diene monomere (EPDM).

Trois bandes additionnelles sont observées vers 1873, 1780, et 1714 cm™ peuvent étre
distinguées sur le spectre de ’EPDM-g-MAHFigure V-4 (b). Les bandes centrées vers 1873
et 1780 cm™ sont liées aux vibrations d’allongement symétrique et asymétrique du groupe
carbonyle de I’anhydride maléique dans une forme cyclique. La bande située vers 1714 cm”
lest liée aux vibrations d’élongation du groupe carbonyle de I’acide carboxylique. Ce résultat

montre que le cycle anhydride particulierement sensible a 1’humidité s’ouvre par hydrolyse

sous 1’action de I’humidité de 1’air.
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Figure V-4: Spectres IRTF (a) EPDM et (b) EPDM-g-MAH

V-1-4- Spectroscopie Infrarouge du SEBS-g-MAH

Le spectre infrarouge obtenu pour le copolymeére de styréne-éthyléne-butadiéne-styréne
greffé anhydride maléique (SEBS-g-MAH) est donné sur la Figure V.5. Le spectre montre la
présence de trois bandes caractéristiques des groupes carbonyles vers 1870, 1798 et 1720 cm”
! Les deux bandes centrées vers 1870 et 1798 cm™ sont relatives a ’absorption du

groupement carbonyle de I’anhybride maléique et celle centrée vers 1710 cm™ est assignée a
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I’absorption du groupe carbonyle de 1’acide carboxylique. Ce résultat confirme une fois de

plus que le cycle anhydride est particulieérement sensible a 1’hydrolyse.
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Figure V-5: Spectres IRTF du SEBS-g-MAH

V-1-5- Analyse quantitative des polymeéres greffés par dosage chimique

Les taux de greffages mesurés en pourcentage par dosage chimique des différents
polymeres greffés ont révélé les résultats suivants : dans le cas du PEHD-g-MAH et de
I’EPDM-g-MAH seules 35% et 41 % respectivement des chaines sont greffées. Le taux de
greffage du PP-g-MAH a été estimé égal a 52% de chaines grefféesde fonctions anhydride

maléique. Dans le cas du SEBS-g-MAH, environ 59% de chaines sont greffées.

V-2- Corrélation résistance aux chocs - propriétés ultimes

La dépendance de la résistance au choc akx en fonction des taux de montmorillonite et en
présence ou non d’agents compatibilisants est donnée par les Figures V-6 et V-9 Pour rendre
compte des variations observées, le calcul d’incertitude sur la valeur de la résistance aux
chocs en cour de I’acquisition des valeurs de I’énergie au pendule conduit & une erreur
expérimentale de 1’ordre de 15 %. De plus les points expérimentaux sont reliés par des droites
dans le but de montrer une tendance. Globalement, la présence de la montmorillonite
organophile affecte notablement les propriétés d’impact. En effet pour des teneurs égales a 1-
5 % de la montmorillonite organophile (O-MMT) dans la matrice polymere (PP/PEHD), les

valeurs de I’énergie d’impacts sont inférieures par rapport a celle de la matrice vierge (sans O-
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MMT). La diminution de la résistance a I’impact est enregistrée pour les deux mélanges M,
et M,.L’augmentation du taux de la montmorillonite organophile réduit la distance entre
particules, le choc appliqué sera absorbé par des zones particulieres du matériau engendrant
un phénomene de concentrations de forces localisées menant ainsi a un matériau hétérogéne
du point de vu énergétique. Les particules rassemblées (tendance a 1’agglomération)
constituent de ce fait un site d’initiation de défaut (craquelure) réduisant ainsi la résistance
aux chocs des matériaux. Ces résultats reflétent sans doute d’une part, 1’état de dispersion de
la charge au sein de la matrice et d’autre part, 1’adhésion interfaciale. La forte fragilisation des
nanocomposites ¢élaborés a partir de 5 % d’O-MMT estnéanmoins attribuée a une forte

rigidification de la zone interfaciale.

Avec I’ajout du compatibilisant (EPDM) la résistance aux chocs augmente d’une manicre
significative par rapport au mélange vierge (PP/PEHD) et les composites PP/PEHD/O-MMT,
cette augmentation peut atteindre 62Kj/m? pour les mélanges M, et 17.9 Kj/m? pour les
mélanges M;.Néanmoins, I’ajout de ’EPDM-g-MAH ne modifie que Iégerement la résistance

aux chocs des deux compositions.

L’ajout du SEBS-g-MAH dans le mélange augmente d’avantage la résilience des matériaux.
Les Figures V-7 et V-8 sont trés illustratives, Néanmoins 1’ajout de la montmorillonite
conduit a une diminution de la résistance a I’impact. En effet la présence du compatibilisant
assure la continuité entre les deux phases et conduit a une interphase complexe suite a des
interactions  physico-chimique développée entre I’EPDM, le SEBS-g-MAH, Ila

montmorillonite organophile et la matrice.

Les Figures V-6, V-9 résument I’effet des différents compatibilisants et le taux de la
montmorillonite sur la résilience. Il convient de souligner que 1’ajout d’une phase
caoutchouteuse améliore la souplesse et la déformabilité du matériau. On note que la
résilience est meilleure avec I’emploi du SEBS-g-MAH et ’EPDM pour les deux
compositions Miet M, qu’avec I’emploi de ’EPDM-g-MAH. La diminution des propriétés a
I’impact des matériaux sont dus probablement a la réticulation ’EPDM-g-MAH qui altéere les
interactions interfaciales et conduit a un matériau rigide et trop fragile.

L’analyse des évolutions en fonction de la composition des mélanges a mis en évidence un
renforcement plus prononce pour les composites ou le PEHD représente la phase continue et
le PP la phase dispersée (M,). Cette amélioration est une manifestation d’une meilleure
affinité des compatibilisantsvis-a-vis du PEHD. Il parait également adéquat d’attribuer
I’augmentation de la résistance a I’'impact du mélange a une augmentation de la phase PEHD
qui se caractérise par des propriétés ductile capable d’amortir le choc. Ces résultats sont en
accord avec ceux trouvé avec M .Arroyo [1], ce dernier a attribué 1’augmentation de la
résistance a I’impact a la composition de la matrice.
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Tout cela confirme la théorie selon laquelle quand il y a présence d’un compatibilisant ou
d’une modification de I’activité superficielle de la charge, il y a variation de I’effet qu’elle
exerce sur le mélange en modifiant la structure et en créant d’autres phases ou régnent des
interactions chimiques accrues entre la charge et la matrice.

La présence descompatibilisantsPP-g-MAH et PEHD-g-MAH conférent aux matériaux M;
une rigiditt plus marquante a [I’interface puisque ces derniers se concentrent
préférentiellement a ce niveau lors de la phase d’élaboration des mélanges a 1’état fondu et
seraient le siége d’interactions importantes entre les deux phases. Les TableauxV-1 et V-2

résument les valeurs de la résistance au choc de ’ensemble des matériaux étudiés.
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Figure V-6: Variation de la résistance au choc des nanocomposites M;compatibilisés avec le
PP-g-MAH et le PEHD-g-MAH
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Figure V-7 : Variation de la résistance au choc des nanocomposites Micompatibilisés avec le
SEBS-g-MAH, I’EPDM et ’EPDM-g-MAH
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Tableau V-1 : Variation de la résistance au choc des nanocomposites M;

Matériaux Résistance au choc Matériaux Résistance au
ak(Kj /m?) choca(Kj /m?)
PP 6.6 M4/1%0-MMT 40
PEHD 12.2 M4/3%0-MMT 35
PP/PEHD =M; 43 M./5%0-MMT 3.3
M4/PP-g-MAH 4.0 My/PEHD-g-MAH 3.3
My/PP-g-MAH /1%0-MMT 4.0 My/PEHD-g-MAH /1%0-MMT 4.0
My/PP-g-MAH /3%0-MMT 3.9 My/PEHD-g-MAH /3%0-MMT 35
M4/PP-g-MAH /5%0-MMT 3.6 M/PEHD-g-MAH /5%0-MMT 3.4
M./SEBS-g-MAH 17.9 M./EPDM 10.1
M4/SEBS-g-MAH/1%0-MMT 14.2 My/EPDM/1%0-MMT 11.8
M/SEBS-g-MAH/3%0-MMT 15.6 M./EPDM/3%0-MMT 13.6
M4/SEBS-g-MAH/5%0-MMT 9.9 M./EPDM/5%0-MMT 8.8
My/EPDM-g-MAH 47 M/EPDM-g-MAH/3%0-MMT 5.4
M/EPDM-g-MAH/1%0-MMT 5.7 My/EPDM-g-MAH/5%0-MMT 5.4
70
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Figure V-8 : Variation de la résistance au choc des nanocomposites M,compatibilisés avec
SEBS-g-MAH, EPDM et EPDM-g-MAH
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Figure V-9 : Variation de la résistance au choc des nanocomposites M,compatibilisés avec le
PP-g-MAH et le PEHD-g-MAH
Tableau V-2 : Variation de la résistance au choc des nanocomposites M,

Mateériaux Résistance au choc Matériaux Résistance au choc
ax(Kj /m’) ax(Kj /m’)
PP 6.6 M,/1%0-MMT 4.1
PEHD 12.2 M,/3%0-MMT 3.9
PP/PEHD =M, 4.6 M,/5%0-MMT 3.4
M,/PP-g-MAH 3.6 M,/PEHD-g-MAH 5.5
M,/PP-g-MAH /1%0-MMT 3.2 M,/PEHD-g-MAH /1%0-MMT 5

M,/PP-g-MAH /3%0-MMT 3.3 M,/PEHD-g-MAH /3%0-MMT 41
M,/PP-g-MAH /5%0-MMT 3.14 M,/PEHD-g-MAH /5%0-MMT 4.3
M,/SEBS-g-MAH 28.9 M,/EPDM 62.6
M,/SEBS-g-MAH/19%0-MMT 27.3 M,/EPDM/1%0-MMT 45.1
M,/SEBS-g-MAH/3%0-MMT 28.1 M,/EPDM/3%0-MMT 37.8
M,/SEBS-g-MAH/5%0-MMT 24.1 M,/EPDM/5%0-MMT 31.3
M,/EPDM-g-MAH 9.6 M,/EPDM-g-MAH/3%0-MMT 7.6
M,/EPDM-g-MAH/1%0-MMT 8.4 M,/EPDM-g-MAH/5%0-MMT 7.4
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V-3- Comportement mécanique des nanocomposites
V-3-1- Résistance a la Traction

Les propriétés en traction (contrainte et allongement) ont été relevées en méme temps que
le module pour approcher au mieux d’un coté, le simple effet d’incorporation de la charge et
en conséquence de restriction de matiere organique sur les propriétés mécaniques du
polymere chargé, et d’un autre c6té, de dégager I’influence de la modification chimique de la

montmorillonitesur les propriétés des régions interfaciales.

Il est bien établi que le comportement mécanique aux grandes déformations des polymeéres
chargés est assez complexe vu les nombreux parameétres intervenant dans les mécanismes
variés. Au-dela du domaine élastique, se développent dans les polymeéres purs différents
mécanismes de déformation, non réversibles instantanément : une partie de la réponse

mesurée est de nature élastique, le reste est défini comme plastique.

L’ajout d’une phase inorganique au polymeére introduit la possibilit¢ d’un mécanisme
supplémentaire : la décohésion a D’interface polymeére-particule, suivie d’une possible
cavitation a partir de I’interface cassée [1].

V- 3-1-a - Approches au seuil d’écoulement

D’aprés les données de la littérature, le seuil d’écoulement est confiné dans un domaine
délimité par deux modeles : une borne définie par une adhésion d’interface parfaite et une

borne liée a une absence totale d’adhésion entre la matrice et la charge.

Dans I’hypothése d’une adhésion nulle entre la charge et la matrice, la déformation appliquée
sur le composite sera essentiellement supportée par ce qu’on appelle la section efficace
contenue dans le polymére- chargé. La relation entre les seuils d’écoulement du composite

Sycet de la matrice Symest donnée par 1’expression (V-1)
Syuc T (1Y) S e s s (V-1)

(1-y) étant la section efficace qui supporte la charge.

Turcsanyi et al. [2] ont proposé pour I’évolution de la section efficace une fonction

hyperbolique passant par les points tels que
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Ou Vs est la fraction volumique de la charge, A est un paramétre de forme variant avec la
compacité maximale du renfort considéré; il peut étre déterminé a partir de 1’équation (V-3)
y*-V,

A= e T T LN R RN R (V-3)
(1-y =)o,

Dans le cas d’une compacité hexagonale maximale, la fraction volumique Vi prend pour
valeur 0.74 et l’aire maximale de la charge y* dans I’hypothése d’un compactage
hexagonaldes particules élémentaires de forme sphérique est estimée a 0.907. Les calculs
conduisent a une valeur de A atteignant 2.427. Les études soulignent que la compacité des
particules dépend a la fois, des parametres forme et distribution granulométrique de la charge.
On note que la valeur du paramétre A est prise égale a 2.5 comme majorant la plupart des
systémes composites particulaires. L’expression du seuil d’écoulement du composite peut
s’écrire sous la forme.
1-V,

S yc = —f* G ym (Vf ) ...................................................................... (V'4)
1+25 Vf

L’incorporation des particules dans la matrice se traduit par une diminution de la contrainte au
seuil des différents systemes composites €étudiés, diminution d’autant plus importante que le

taux de charge est élevé.
V-3-2 Poursuite de la déformation

Dans I’hypothése d’une impossibilité de transfert de charges entre la matrice et la particule
toute la deformation sera supportée par la section efficace de matrice disponible dans le
polymeére chargé. Les propriétés ultimes des polymeres chargés ont été développées par
Nielsen [3], de fagon similaire a ce que I’on peut trouver concernant le seuil d’écoulement ; ce
sont essentiellement des relations de réduction de section efficace qui ont été mises en

équation.

Nielsen fait I’hypothése que le défaut se propage a travers des décohésions, il établit la

dépendance suivante entre la contrainte de rupture et la fraction volumique (I’équation V-7)

Src=Sm (1 _b.VfZ/S) .................................................................... (V-7)
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Ou s et scsont respectivement les contraintes de rupture de la matrice et du composite, b

est une constante geomeétrique dépendant de I’empilement des particules.

De méme, sous I’hypothése d’une adhésion parfaite entre particule et matrice, I’auteur a
proposé la relation (V-8), rendant compte de 1’évolution de la déformation a la rupture du
composite (er) en fonction du taux de renfort et de la déformation & la rupture (em) de la

matrice :

S1c =S (L= 1,21 Vi Yeooososesseeesesesesrseseeee (V-8)

La Figure V-10 illustre le comportement des différents matériaux soumis & une traction
uniaxiale, le polypropyléne représente une contrainte a la rupture égale a 36 MPa et un
module élastique de 1.36 GPa par contre le PEHD représente une contrainte a la rupture égale
a 30 MPa et un module ¢lastique de I'ordre de 0.717 GPa.Les mélanges (PP/PEHD) M;
(80/20) et M, (20/80) donnent des propriétés intermédiaires des deux polyméres avec une
contrainte a la rupture égale a 29 MPa et un module équivalent a 1.14 GPa.

Les FiguresV-11,V-17 montrent les évolutions de la contrainte des différents composites
¢laborés en présence d’agents compatibilisants.Globalement, 1’ajout de la nanocharge au
mélange M; (PP/PEHD) conduit a une diminution de la contrainte a la rupture et de
I’allongement par rapport a celle du mélange initial. Néanmoins une 1égére amélioration de la
contrainte maximale et le taux de déformation sont observées pour les composites de taux 1%
et 3% de nanocharge modifiée et compatibilisé avec le SEBS-g-MAH (FigureV-14)et
I’EPDM(FigureV-15). Par contre I’introduction d’une quantité plus importante de charge (5
%) en poids conduit & une perte du caractére ductile des matériaux. Le comportement des
systemes (PP/PEHD/EPDM-g-MAH/O-MMT) montré sur la FigureV-16 les matériaux
représentent un module élastique trés faible se comportent comme des matériaux fragile ceci a
été confirmé par le test de chocs.

La Figure V-17montrel’influence des compatibilisants sur les propriétés mécaniques des
mélanges (PP/PEHD).La présence du compatibilisantSEBS-g-MAH dans les deux mélanges
(PP/PEHD) permet d’améliorer I’allongement a la rupture et de la résilience mais sans autant
pouvoir affecter 1’énergie a la rupture. Ceci confirme les observations morphologiques qui ont
montré que le SEBS-g-MAH doit se localiser entre les deux phases et améliorer 1’interface
matrice/SEBS-g-MAH, ce qui engendre une bonne transmission des efforts entre les

constituants des mélanges lors des essais mécaniques. Par contre la présence de I’EPDM-g-

117



MAH affecte considérablement 1’ensemble des propriétés mécaniques en traction de la
matrice (PP/PEHD).Cette diminution est plus importante dans le cas des mélanges
(PP/PEHD)/EPDM-g-MAH /5%0-MMTet correspond a une diminution dramatique de
I’allongement a la rupture ce qui confirme les observations morphologiques ou nous avons

observé une mauvaise interface entre la matrice et le compatibilisant (EPDM-g-MAH).

D’une fagon générale, les propriétés mécaniques (module de Young, allongement a la
rupture,...) des mélanges dépendent non seulement de celles des phases en présence et de
leurs fractions volumiques, mais aussi d’autres facteurs importants comme 1’interaction entre
les constituants (compatibilisation et tension interfaciale), la morphologie des phases en
présence (dispersion et distribution de taille des particules dispersées), puisque ces propriétés

ne suivent pas une loi simple des mélanges en considérant celles des deux constituants seuls.

L’interface serait donc le sieége d’interactions importantes entre les deux phases du fait de la
présence du compatibilisant. Ce dernier se concentre préférentiellement a ce niveau lors de la
phase d’¢laboration des mélanges a 1’état fondu pour interdiffuser les blocs le constituant dans
les phases correspondantes par affinité thermodynamique.

Les contraintes a la rupture relatives et les déformations a la rupture relatives enregistrées
pour les mélanges compatibilisés avec le SEBS-g-MAH Figure V-19 sont supérieures par
rapport a ceux a base d’EPDM-g-MAH. Les modules relatifs aussi Figure V-18, évoluent
d’une maniere significative avec le taux d’incorporation de la montmorillonite, comparée aux
systemes PP/PEHD/agent compatibilisant. Enfin il s’établit clairement de cette étude que le
comportement mécanique des matériaux chargés est assez complexe vu les nombreux
parametres intervenant dans les mécanismes variés. Au-dela du domaine eélastique, se
développent dans les polymeéres purs différents mécanismes de déformation : une partie de la
réponse est de nature ¢€lastique, le reste est défini comme plastique. L’ajout d’une phase
minérale ou €lastomere au polymere introduit la possibilit¢ d’un mécanisme supplémentaire :
la décohésion a I’interface polymere-particule ou particule-¢lastomere, suivie d’une possible
cavitation a partir de ces zones.L’augmentation des contraintes subies par le systéme chargé et
compatibilisé se traduit localement par une décohésion des particules de la matrice, avant tout
autre mécanisme de déformation. En présence d’argile la contrainte enregistrée est toujours
faible par rapport aux mélanges non chargés. Ce phénomeéne pourrait étre di au fait que les
contraintes sont sensibles aux propriétés de la partie la plus faible du matériau, en
I’occurrence 1’interface. En effet les chutes des propriétés les plus importantes sontobservées

pour les composites formulés avec la montmorillonite organophilisée et compatibilisé avec
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I’EPDM-g-MAH.La FigureV-17 représente 1’effet des différents compatibilisants sur le
comportement du mélange M, (80/20). Les melanges compatibilisés avec le PP-g-MAH et le
PEHD-g-MAH subissent le méme comportement que le mélange vierge M;.Cependant le
caractere caoutchoutique des compatibilisants SEBS-g-MAH, EPDM et EPDM-g-MAH
conferent au matériau un comportement différent a ceux ou le PP-g-MAH et le PEHD-g-
MAH sont employés. La contrainte maximale pour les matériaux compatibilisés avec une
phase caoutchoutique diminue d’une maniére significative avec 1’augmentation de taux de la
montmorillonite par rapport au mélange vierge M,. Le SEBS-g-MAH montre de bonne
propriétés mécaniques avec le mélanges M, ou le PP représente la phase continue ceci peut se
traduire par une bonne adhésion interfaciale entre le PP et le SEBS-g-MAH et la
montmorillonite organophile. Par contre ’emploi de ’EPDM avec les mélanges M; est
meilleur par rapport a I’emploi de ’EPDM-g-MAH cela explique les mauvais propriétés
mécaniques de matériau. Le greffage de I’EPDM par ’anhydride maléique a diminué les
interactions a I’interface entre les constituants en présence. Ces résultats sont en accord avec
ceux trouvés parF.C.Chiu et al. [4].

Le Tableau V-3 resume les valeurs des propriétés en traction des nanocomposites M.
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Figure V-19 : Variation de la contrainte a la rupture relative des mélanges Micompatibilisés
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Tableau V-3 : Variation des propriétés en traction des nanocomposites M;

Matériaux Module de Contrainte a la Déformation a la
Young, E(MPa) | rupture, o, (MPa) rupture, & (%)
PEHD 720 32 12
PP 1360 39 7
PP/PEHD=M, 1140 275 3
My/1% O-MMT 978 25 2.75
My/3% O-MMT 964 22 2
M,/5% O-MMT 960 24.5 2.5
M,/PP-g-MAH 1290 28.5 2.85
My/PP-g-MAH /1% O-MMT 1260 275 25
My/PP-g-MAH /3% O-MMT 1020 28 3
My/PP-g-MAH /5% O-MMT 1060 25.3 3
M,/PEHD-g-MAH 1070 275 3
M,/PEHD-g-MAH /1% O-MMT 1050 26 3
My/PEHD-g-MAH /3% O-MMT 1045 25 25
My/PEHD-g-MAH /5% O-MMT 1070 23.9 25
M,/SEBS-g-MAH 811 21.6 6
My/SEBS-g-MAH /1% O-MMT 730 22 4.95
My/SEBS-g-MAH /3% O-MMT 680 23 1
My/SEBS-g-MAH /5% O-MMT 620 20 7
My/EPDM 644 21 6.3
My/EPDM /1%0-MMT 712 20 5
My/EPDM/3%0-MMT 710 18.8 3.3
My/EPDM /5%0-MMT 532 16 2.3
M,/EPDM-g-MAH 583 14 2.8
My/ EPDM -g-MAH /1%0-MMT 590 21 8.1
My/ EPDM -g-MAH /3%0-MMT 632 17.5 5
M,/ EPDM -g-MAH /5%0-MMT 693 7.8 1
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V-3-2-a- Comportement mécanique des nanocomposites M,
Les Figures V-21,V-27représentent les variations de la contrainte en fonction de la

déformation des mélanges M,(20/80) renforcés avec (1, 3 et 5%) de la montmorillonite
organophileet compatibilisés avec un taux de 15% par les différents agentscompatibilisants
sélectionnés au cours de ce travail. L’ajout de la montmorillonite organophileaugmented’une
maniere significative le module de Young (Figure V-21), ceci est due probablement a une
rigidification des zones interfaciales entre matrice/nanocharge. Par contre avec 1’emploi des
compatibilisants(FiguresV-24-V-26),le module diminue avec le taux d’incorporation de la
montmorillonite organophile. En revanche la déformation est meilleure lorsque le SEBS-g-
MAH et ’EPDM sont employés avec le mélange brut et diminue avec 1’incorporation de la
montmorillonite. Le mélange M, ou le polyéthyléne représente la phase continue a pu établir
de bonnes interactions entre la matrice/compatibilisants et de mauvaises interaction entre la
matrice /montmorillonite organophile. La contrainte maximale est supérieure lorsqu’on ajoute
le PP-g-MAH et PEH-g-MAH(Figures V-22, V-23),comparé au mélange vierge par contre
elle en dessous lorsqu’on emploi le SEBS-g-MAH et I’EPDM-g-MAH. Ceci est expliqué par
un meilleur transfert de la contrainte a I’interface polymeére/agent compatibilisant a cause de
I’existence de fortes interactions. Les Figures V-28-V-30 montrent clairement la variation de
modules relatif E;, la contrainte a la rupture relative onet la déformation a la rupture relative

¢des différents matériaux étudiés et leTableau V-4 résume 1’ensemble des valeurs.
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Tableau V-4 : Variation des propriétés en traction des nanocompositesM,

Mateériaux Module de Contrainte a la Déformation a la
Young, E rupture, o, (MPa) rupture, &, (%)
(MPa)

PEHD 720 32 12

PP 1360 39 7
PP/PEHD=M, 990 20 4.95

M,/1% O-MMT 1200 19.4 3

M,/3% O-MMT 1330 21.8 39

M,/5% O-MMT 1650 23.9 4

M,/PP-g-MAH 1540 315 3

M,/PP-g-MAH /1% O-MMT 1300 24.7 2
M,/PP-g-MAH /3% O-MMT 1170 27 2.7
M,/PP-g-MAH /5% O-MMT 890 19 2.2

M,/PEHD-g-MAH 1090 26.8 3

M,/PEHD-g-MAH /1% O-MMT 782 26.5 3
M,/PEHD-g-MAH /3% O-MMT 1620 25 2.45
M,/PEHD-g-MAH /5% O-MMT 980 23 25
M,/SEBS-g-MAH 314 18 11.2
M,/SEBS-g-MAH /1% O-MMT 507 19 13
M,/SEBS-g-MAH /3% O-MMT 314 12 2.5
M,/SEBS-g-MAH /5% O-MMT 251 15 4.9
M,/EPDM 611 19 13

M,/EPDM /1%0-MMT 640 18.9 6.7
M,/EPDM/3%0-MMT 602 17 13.9
M,/EPDM /5%0-MMT 704 21.2 4.95
M,/EPDM-g-MAH 865 13.9 1.8
M,/EPDM -g-MAH /1%0-MMT 681 8.4 15
M,/EPDM -g-MAH /3%0-MMT 731 6.7 1.2
M,/ EPDM -g-MAH /5%0-MMT 560 9 1.3
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V-4-Comportement thermique des nanocomposites
V-4-1- Calorimétrie différentielle a balayage (DSC)

Les résultats de 1’analyse calorimétrique différentielle sont compilés dans les Tableaux
(V-5, V-6 et V-7) ; les Figures (V-31,V-43)donnent la représentation graphique. Les données
des enthalpies de fusion des différents nanocomposites M;et M,ont été déterminées a partir
des aires correspondant a la fusion et a la cristallisation des échantillons et sont exprimées en
j.g. La mesure de AH;doit nous permettre de quantifier le pourcentage de cristallinité en
connaissant a priori la chaleur de fusion du polypropyléne et du polyéthyléne parfaitement
cristallinAH; PE=293.86 j/g, et AH; PP= 207.33 j/g[5].Les températures de fusion et de
cristallisation ont été prises aux sommets des pics et correspondent respectivement a la fusion
totale ou quasi-totale, ainsi qu’a la cristallisation du matériau.La distinction de deux pics de
fusion indique clairement I’immiscibilité des différents mélanges. Dans la limite de la
sensibilité expérimentale, on observe une légére influence du taux de charge sur les
températures de fusion et les taux de cristallinité.Les propriétés thermiques de nos mélanges
ont été analysees par calorimétrie différentielle a balayage afin de voir I'influence de I'addition
de la charge sur les températures de cristallisation et de fusion et sur le taux de cristallinité de
la matrice.

De méme étant donnée la sensibilité expérimentale, on observe que le taux de charge
influence de maniere sensible le pourcentage de cristallinité des mélanges M1 (80/20), le
Tableau V.5 illustre le taux de cristallinité calculé a partir de la DSC et de DRX. On remarque
aussi que I’incorporation descompatibilisants influe d’une maniére importante sur le taux de
cristallinité des mélanges. Les mélanges compatibilisés avec le PEHD-g-MAH ont un taux de
cristallinité supérieur comparé au taux de cristallinité des mélanges compatibilisé avec le PP-
g-MAH ceci montre une bonne dispersion de la nanocharge dans les mélanges compatibilisés
avec le PEHD-g-MAH. Par contre une diminution remarquable des taux de cristallinité a été
observée avec 1’ajout des agents compatibilisants a savoir : I’EPDM, SEBS-g-MAH et
’EPDM-g-MAH.

LesFiguresVV-38,V-43 représentent le comportement thermique des composites a base de
mélange M,. La présence de la montmorillonite organophile a joué le role d’un agent
nucléantvis-a-vis dumeélange, les températures de fusion de PEHD subissent une légeére
variation par contre ceux de PP avec le mélange Mjen présence des différents agents
compatibilisants : EPDM,EPDM-g-MAH et SEBS-g-MAHont augmentéesde T= 161.74 °C
jusqu’aTe= 165.75°C.

Les valeurs des épaisseurs des latticesde PP et de PEHD rassemblées dans les
TableauxV.6 etV.10ont eté determinées par la relation de THOMSON-GIBBS (équation V-9)

T = Tom[1-2 6/ AH m1)]eevers eeeeeeenereaes (V-9)
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T - Température de fusion
T°m - Température de fusion a 1’équilibre
o. - I’énergie libre de surface
AH”q, . Enthalpie de fusion pourun polymere complétement cristallin
I . I’épaisseur de cristal
i Pour le PP T°y,=460.7 °K [139] et o= 100 erg /cm?[6]
i Pour Le PEHD T°,=414.6 °K[139] et o¢= 79 erg /cm?[7]

A partir de la relation Thomson-Gibbs les valeurs de Lc obtenues sont: Lc =17-18nm
pour le PP et Lc= 19-21nm pour le PEHD dans les nanocomposites M;. La détermination des
lattices de PP et de PEHD pour chaque matériau a montrer que les lattices des matériaux
compatibilisés avec le PEHD-g-MAH sont les plus épais par rapport aux autres cristaux. Ceci
montre que le taux de PEHD-g-MAH ajouté au mélange a participé a I’augmentation de la

cristallinité du matériau.

A partir de la relation Thomson-Gibbs les valeurs de Lc dans les nanocomposites M,
obtenues sont : Lc =17-19 nm pour le PP et Lc = 19-20 nm pour le PEHD. Les Tableaux V-
6,V-10 illustrent les différentes valeurs des épaisseurs de lattice de PP et PEHD dans les deux

compositions.

M, = (PP/PEHD) (80/20)

Endothermique =&

M, =(PP/PEHD) (50/50)

A S RN NI N R S R S S
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220

Température (°C)

Figure V-31: Thermogrammes DSC des mélanges M, M,et M3
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Endothermique

M /EPDM-g-MA
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Figure V-32: Thermogrammes DSC des nanocompositesM;/EPDM-g-MAH/ (a)1%, (b) 3%
et (¢)5% de taux d’O-MMT
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Figure V-33: Thermogrammes DSC des nanocompositesM1/EPDM/(a)1%, (b) 3% et (c)5%
de taux d’O-MMT
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Figure V-34:Thermogrammes DSC des nanocompositesM;/(a)1%, (b) 3% et (c)5% de taux

d’O-MMT
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Figure V-35:Thermogrammes DSC des nanocompositesM1/PE-g-MAH/ (a)1%, (b) 3% et

(c)5% de taux d’O-MMT
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(c)
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Figure V-36: Thermogrammes DSC des nanocompositesM/PP-g-MAH/ (a)1%, (b) 3% et
(c)5% de taux d’O-MMT
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Figure V-37: Thermogrammes DSC des nanocomposites M,/SEBS-g-MAH/ (a)1%, (b) 3%
et (¢)5% de taux d’O-MMT
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TableauV-5 : Caracteristiques thermiques des nanocomposites (M= 80/20) par DSC

DSC
Matériaux Cristallinité totale (%)
XpeHD(6) Xppo)
PEHD 68.95 / 68.95
PP / 48.92 48.92
M; (50\50) 33.36 23.14 56.5
M, (20\80) 54.99 7.62 62.61
M; (80\20) 11.88 34.38 46.26
M,/PP-g-MAH 10.41 37.19 476
M,/PP-g-MAH/1%0-MMT 9.91 31.18 41.09
M,/PP-g-MAH/3%0-MMT 10.82 36.98 478
M,/PP-g-MAH/5%0-MMT 9.61 30.34 39.95
M,/EPDM 11.61 31.19 42.8
M,/EPDM/1%0-MMT 10.75 26.38 37.13
M,/EPDM/3%0-MMT 10.33 27.42 37.75
M,/EPDM/5%0-MMT 9.21 24.07 33.28
M,/PEHD-g-MAH 24.26 30.35 54.61
M,/PEHD-g-MAH/1%0-MMT 20.8 29.87 50.67
M,/PEHD-g-MAH/3%0-MMT 17.83 29.76 47.59
M,/PEHD-g-MAH/5%0-MMT 17.48 29.47 46.95
M,/SEBS-g-MAH 10.82 30.18 41
M,/SEBS-g-MAH/1%0-MMT 10.15 27.99 38.14
M,/SEBS-g-MAH/3%0-MMT 10.21 28.08 38.29
M,/SEBS-g-MAH/5%0-MMT 9.61 26.33 35.94
My/1%0-MMT 12.71 33.03 45.74
M4/3%0-MMT 14.94 32.86 478
M4/5%0-MMT 14.42 32.41 46.83
M,/EPDM-g-MAH 7.63 24.21 31.84
M,/EPDM-g-MAH/1%0-MMT 10.47 32.28 4275
M,/EPDM-g-MAH/ 3%0-MMT 8.40 27.02 35.42
M,/EPDM-g-MAH/5%0-MMT 8.77 29.92 38.69
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Tableau V-6 : Variation des épaisseurs des latticeset de température de fusion de PP et de
PEHD des nanocomposites M,

Matériaux Lcpp (M) T¢PP (°C) Lcpenp (nm) | T¢PEHD (°C)
PEHD / / 20.44 130.3
PP 17.93 1615 / /
M= 20/80 18.24 / 21.27 /

M= 80/20 18.17 161/9 21.08 130.6
My/PP-g-MAH 17.79 161.3 20.79 1305
My/PP-g-MAH/1%0-MMT 17.69 161.2 19.48 129.7
My/PP-g-MAH/3%0-MMT 18.03 161.6 20.77 1305
My/PP-g-MAH/5%0-MMT 17.69 161.1 20.79 1305
My/EPDM 18.28 162 19.64 1298
My/EPDM/1%0-MMT 17.59 161 18.79 1293

My/EPDM /3%0-MMT 17.49 160.9 18.31 129
My/EPDM/5%0-MMT 17.70 161.2 18.95 129.4
My/PEHD-g-MAH 18.15 161.8 22.21 131.2
My/PEHD-g-MAH/1%0-MMT 17.93 1615 21.63 130.9
My/PEHD-g-MAH/3%0-MMT 17.99 161.6 21.13 130.7
My/PEHD-g-MAH/5%0-MMT 17.99 161.6 17.64 130.7
My/SEBS-g-MAH 17.96 161.6 19.64 1298
My/SEBS-g-MAH/1%0-MMT 18.35 162.1 20.42 130.3
My/SEBS-g-MAH/3%0-MMT 18.10 161.7 20.87 1305
My/SEBS-g-MAH /5%0-MMT 18.05 161.7 20.05 130.1
My/1%0-MMT 17.83 161.4 20.33 130.2
M; /3%0-MMT 17.30 1605 20.42 1303
My/5%0-MMT 17.55 160.9 20.79 1305
My/EPDM-g-MAH 17.99 161.6 20.85 1305

My/EPDM-g-MAH/1%0-MMT 17.10 161.6 19.98 130
My/EPDM-g-MAH/3%0-MMT 18.05 161.7 20.48 1303

My/EPDM-g-MAH /5%0-MMT 17.59 161 19.89 130
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Tableau V-7 : Variation de I’enthalpie de fusion et de taux de cristallinité par DSC des
nanocomposites M;

Matériaux AHgiope) (.9Y) | AH op) (1-9™) | XCperpy (%) | Xcee) (%)
PEHD 202.63 / 68.95 /

PP / 101.42 / 48.92
M;= 50\50 98.02 47.97 33.36 23.14
M,=20\80 161.62 15.79 54.99 7.62
M;=80\20 34.9 71.27 11.87 34.38
My/PP-g-MAH 30.6 771 10.41 37.19
My/PP-g-MAH/1%0-MMT 29.12 64.64 9.91 31.18
My/PP-g-MAH/3%0-MMT 318 76.68 10.82 36.98
My/PP-g-MAH/5%0-MMT 28.23 62.91 9.60 30.34
My/EPDM 34.12 64.67 11.61 31.19
My/EPDM/1%0-MMT 316 54.69 10.75 26.38
My/EPDM/3%0-MMT 30.37 56.84 10.33 27.42
My/EPDM/5%0-MMT 27.06 49.9 9.21 24.07
M,/PEHD-g-MAH 71.28 62.92 24.26 30.35
M,/PE-g-MAH/1%0-MMT 61.11 61.93 20.79 29.87
M,/PE-g-MAH/3%0-MMT 52.39 61.71 17.82 29.76
M,/PE-g-MAH/5%0-MMT 51.36 61.11 17.47 29.47
M,/SEBS-g-MAH 31.8 62.58 10.82 30.18
M,/SEBS-g-MAH/1%0-MMT 29.84 58.04 10.15 27.99
M,/SEBS-g-MAH/3%0-MMT 30 58.21 10.21 28.08
My/SEBS-g-MAH/5%0rgMMT 28.25 54.59 9.61 26.33
My/1%0-MMT 37.35 68.49 12.71 33.03
My/ 3%0-MMT 43.89 68.13 14.94 32.86
My/5%0-MMT 42.36 67.2 14.42 32.41
My/EPDM-g-MAH 22.42 50.19 7.63 24.20
My/EPDM-g-MAH/1%0-MMT 30.77 66.92 10.47 32.28
My/EPDM-g-MAH/3%0-MMT 24.69 56.01 8.40 27.02
My/EPDM-g-MAH/5%0-MMT 25.77 62.03 8.77 29.92
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Figure V-38: Thermogrammes DSC des nanocomposites (M,/PE-g-MAH/ (a)1%, (b) 3% et
(c)5% de taux d’O-MMT
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Figure V-39: Thermogrammes DSC des nanocompositesM,/PP-g-MAH/(a)1%, (b) 3% et
(c)5% de taux d’O-MMT
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Figure V-40: Thermogrammes DSC des nanocompositesM,/SEBS-g-MAH/(a)1%, (b) 3% et
(c)5% de taux d’O-MMT
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Figure V-41: Thermogrammes DSC des nanocomposites M2/(a)1%, (b) 3% et (c)5%de taux
d’O-MMT
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Figure V-42: Thermogrammes DSC des nanocomposites Mo/EPDM/(a)1%, (b) 3% et (c)5%
de taux d’O-MMT
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Figure V-43: Thermogrammes DSC des nanocomposites M,/EPDM-g-MAH/(a)1%, (b) 3%
et (¢)5% de taux d’O-MMT

143



TableauV-8 : Taux de cristallinité par DSC des mélanges M, (20/80)

Matériaux AHgperp(J/9)  AH pp)(J/9) X (perp) (%0) X (pp) (%0) X7 (%0)
M,=20/80 161.62 15.79 54.99 7.62 62.61
M,/PP-g-MAH 149.24 22.9 50.78 11.05 61.83
M,/PP-g-MAH/1%0-MMT 139.41 23.6 47.44 11.38 58.82
M,/PP-g-MAH/3%0-MMT 138.65 18.58 47.18 8.96 56.14
M,/PP-g-MAH/5%0-MMT 146.61 15.05 49.89 7.26 57.15
M,/EPDM 130.23 17.17 44.32 8.28 52.60
M,/EPDM /1%0-MMT 135.68 13.21 46.17 6.37 52.54
M,/EPDM /3%0-MMT 138.6 25.3 47.16 12.20 59.36
M,/EPDM /5%0-MMT 128.81 20.02 43.83 9.66 53.48
M,/PEHD-g-MAH 169.93 12.24 57.83 5.90 63.73
M_/PEHD-g-MAH/1%0-MMT 165.44 10.95 56.29 5.28 61.58
M,/PEHD-g-MAH/ 3%0-MMT 165.71 10.2 56.39 4.92 61.31
M,/PEHD-g-MAH/5%0-MMT 161.86 10.47 55.08 5.05 60.13
M,/SEBS-g-MAH 131.26 13.69 44.66 6.60 51.26
M,/SEBS-g-MAH /1%0-MMT 138.36 10.66 47.08 5.14 52.22
M,/SEBS-g-MAH /3%0-MMT 128.83 12.23 43.84 5.89 49.73
M,/SEBS-g-MAH /5%0-MMT 123.21 9.75 41.92 4,70 46.62
M2/1%0-MMT 144.6 16.59 49.21 8.00 57.21
M2/3%0-MMT 153.34 19.32 52.18 9.32 61.50
M2/5%0-MMT 157.53 15.17 53.61 7.32 60.92
M,/EPDM-g-MAH 192.11 12.98 65.37 6.26 71.63
M,/EPDM-g-MAH/1%0-MMT 134.81 12.52 45.87 6.04 51.91
M,/EPDM-g-MAH/3%0-MMT 118.86 10.69 40.45 5.16 45.61
M,/EPDM-g-MAH/5%0-MMT 74.78 7.53 25.45 3.63 29.08
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TableauV-9 :Température de fusion des mélanges M,(20/80)

Matériaux T:(°C) PP T, (°C) PEHD
PP /PEHD (20\80) 161.94 130.74
M,/PP-g-MAH 162.49 131.49
M,/PP-g-MAH/1%0-MMT 162.02 131.05
M,/PP-g-MAH/3%0-MMT 161.90 131.25
M,/PP-g-MAH/5%0-MMT 161.21 130.69
M,/EPDM 165.75 130.23
M,/EPDM /1%0-MMT 165.31 130.05
M,/EPDM /3%0-MMT 165.32 130.02
M,/EPDM /5%0-MMT 163.13 130.49
M,/PEHD-g-MAH 162.46 131.73
M,/PEHD-g-MAH/1%0-MMT 162.09 131.28
M,/PEHD-g-MAH/ 3%0-MMT 161.60 131.30
M,/PEHD-g-MAH/5%0-MMT 162.19 131.46
M,/SEBS-g-MAH 164.4 130.48
M./SEBS-g-MAH /1%0-MMT 164.4 130.19
M./SEBS-g-MAH /3%0-MMT 164.51 131.11
M,/SEBS-g-MAH /5%0-MMT 165.32 130.89
M_/1%0-MMT 161.71 131.39
M,/3%0-MMT 161.61 131.68
M,/5%0-MMT 162.63 131.59
M,/EPDM-g-MAH 164.05 131.39
M,/EPDM-g-MAH/1%0-MMT 165.60 130.96
M,/EPDM-g-MAH/3%0-MMT 165.19 130.27
M,/EPDM-g-MAH/5%0-MMT 162.45 131.28
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TableauV-10 : Variation des épaisseurs des lattices de PP et de PEHD
des nanocomposites M,

R Lcpp (NM) Lcperp (NM)

PP 17.930 /
PEHD / 20.44
M,=20/80 18.24 21.27

M,/PP-g-MAH 18.68 /
M,/PP-g-MAH/1%0-MMT 18.63 20.54
M,/PP-g-MAH/3%0-MMT 18.01 20.85
M,/PP-g-MAH/5%0-MMT 18.01 19.87
M,/EPDM 19.59 19.77
M,/EPDM/1%0-MMT 19.54 19.74
M,/EPDM /3%0O-MMT 19.54 19.23
M,/EPDM/5%0-MMT 18.97 19.61
M,/PEHD-g-MAH 18.23 20.63
M,/PEHD-g-MAH/1%0-MMT 18.57 20.72
M,/PEHD-g-MAH/3%0-MMT 18.12 20.32
M_/PEHD-g-MAH/5%0-MMT 18.01 20.94
M,/SEBS-g-MAH 19.13 19.23
M,/SEBS-g-MAH/1%0-MMT 19.15 19.33
M_/SEBS-g-MAH/3%0-MMT 19.49 20.78
M,/SEBS-g-MAH /5%0-MMT 19.85 19.15
M,/1%0-MMT 18.11 20.11
M,/3%0-MMT 18.43 20.34
M,/5%0-MMT 19.62 20.69
M,/EPDM-g-MAH 19.58 20.77
M,/EPDM-g-MAH/1%0-MMT 19.83 19.75
M,/EPDM-g-MAH/3%0-MMT 19.44 19.53
M,/EPDM-g-MAH /5%0-MMT 17.65 20.76

V-5-Caractérisation des composites par diffraction des rayons-X

L’analyse par diffraction des rayons-X confirme les resultats de 1’analyse calorimétrique

différentielle. Il faut dire que les deux méthodes ne mettent exactement pas en jeu les mémes
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phénomenes, c’est pourquoi les valeurs différent légerement. Mais de toute fagon, 1’examen
des résultats montre une variation des taux de cristallinités avec 1’incorporation de la charge
modifiée. Le pic principal constitue la plus grande partie de la diffraction par la phase
cristalline. Les pics caractéristiques de PP apparaissent a 2(0) = 14.1, 16.9, 18.5 et 21.8°, les
pics caractéristiques de PEHD apparaissent a 2(0) = 20.2 et 24.6° et les pics caractéristiques
de la montmorillonite (Figure V-44) sont a 2(0)=7.27, 19.87, 26.84, 28.7 et a 34.72°.

Le PP est un polymeére semi-cristallin qui peut contenir différents types de cristaux
sphérolitiques de type-a, de type-B, de type-y et de type-d. Le cristal sphérolitique de type-a
monoclinique est le plus stable, et certains types de cristaux sphérolitique peuvent étre
transformés en cristaux de type-a sous certaines conditions. Les phases cristallines les plus
probables qui apparaissent pendant le refroidissement du polypropyléne sont des cristaux de
type-a et de type-B. Comparé aux cristaux sphérolitique de type-B, le cristal de type-a peut
subir une contrainte de flexion plus élevée, il a une densité plus élevée, de plus grandes
rigidité et dureté. Le cristal hexagonal de Type-p apparait avec une probabilité inférieure au
cristal de type-a, celui-ci possede une bonne résistance a l'impact et une résistance a la
traction plus élevée. Il est aussi connu, que la formation de la phase cristalline des polymeéres
semi-cristallins est trés sensible a beaucoup de facteurs, tels que I'histoire thermique, les
caractéristiques moléculaires, les impuretés etc... On a montré que les particules
nanomeétriques de nanocharges sont des agents de nucléation tres efficaces et augmenteraient
la quantité de cristaux de type-f dans les nanocomposites, bien que la cristallinité globale de
ces composes soit a peine affectée.

L’analyse calorimétrique différentielle DSC a montré que I’ajout de la
montmorillonitemodifie le taux de cristallinité, comme elle contribue a I’augmentation de la
température de fusion des composites étudiés. On remarque aussi qu’il y a eu formation d’un
nouveau pic révélant la formation d’une nouvelle phase du PPqui est la phase B (structure
hexagonale) et qui pourra étre a 1’origine d’uncaugmentation de la déformation et de la

contrainte a la rupture dans le cas des nanocomposites élaborés a partir d’EPDM.

Les Figures V-45,VV-55montrent les profils de diffraction des principaux pics des
composites étudies. LesTableauxV-11- V-12 regroupent les taux de cristallinité des différents
matériaux élaborés. Il ressort des résultats une amélioration du pourcentage de cristallinité du
PEHD par contre une diminution est observée pour PP dans les différents matériaux étudiés. Il
en résulte alors que la présence du minéral au sein des mélanges crée les conditions favorables

au développement du réseau cristallin pour le PEHD jouant ainsi le réle d’un nucléant. Il est
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aussi montré que des taux autour de 5% de particules nanométriques d’O-MMT, favorisent la
formation de cristaux de type-p, augmentant ainsi la résistance au choc du matériau. A un

taux de nano charge de 1% en poids, la resistance mécanique du matériau peut étre augmentee
de fagon optimale.
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Figure V-44 : Diffractogrammes de la Montmorillonites sodique et organophilisee
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FigureV-46 : Diffractogrammes des nanocompositesM;/EPDM-g-MAH/ (a)1%, (b) 3%,
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Figure V-48:Diffractogrammes des nanocompositesM;/PP-g-MAH/(a)1%, (b) 3%, (¢)5% de
taux d’O-MMT
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Figure V-49 :Diffractogrammes des nanocomposites M;/SEBS-g-MAH/(a)1%, (b) 3%,
(c)5% de taux d’O-MMT
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Figure V-50 : Diffractogrammes des nanocompositesM;/ (a)1%, (b) 3%, (c)5% de taux
d’O-MMT
TableauV-11:Les taux de cristallinité des différents matériaux M, déterminé par DRX

Matériaux Cristallinité totale y Matériaux Cristallinité totale

(%) (%)
PP 50 My/1% O-MMT 53
PEHD 65 M,/3% O-MMT 52
PP/PEHD (80/20) = M, 47 M,/5% O-MMT 52
M,/SEBS-g-MAH 40 M,/EPDM 42

M,/SEBS-g-MAH/1%0-MMT 43 M,/EPDM/1% O-MMT 42.7
M,/SEBS-g-MAH/3% O-MMT 34 M1/EPDM/3% O-MMT 42
M,/SEBS-g-MAH/5% O-MMT 35 M1/EPDM/5% O-MMT 42
M,/PP-g-MAH 45.5 Mj/EPDM-g-MAH 40
M,/PP-g-MAH/1% O-MMT 42.5 M1/EPDM-g-MAH/1% O-MMT 43
M,/PP-g-MAH/3% O-MMT 50 M1/EPDM-g-MAH/3% O-MMT 45
M,/PP-g-MAH/5% O-MMT 50 M1/EPDM-g-MAH/5% O-MMT 44
M;/PEHD-g-MAH 54 M;/PEHD-g-MAH/3% O-MMT 56
M1/PEHD-g-MAH/1% O-MMT 52 M;/PEHD-g-MAH/5% O-MMT 53
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Figure V-51 : Diffractogrammesdes nanocompositesM,/(a)1%,(b) 3%,(c)5% de taux d’O-
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Figure V-52: Diffractogrammes de des nanocompositesM,/EPDM/(a)1%, (b) 3%, (c)5% de

taux d’O-MMT
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Figure V-53 : Diffractogrammes de des nanocomposites M,/EPDM-g-MAH//(a)1%, (b) 3%,
(©)5% de taux &’O-MMT
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Figure V-54: Diffractogrammes de des nanocompositesM,/PEHD-g-MAH/(a)1%, (b) 3%,
(c)5% de taux d’O-MMT
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Figure V-55 : Diffractogrammes de des nanocomposites M,/PP-g-MAH/(a)1%, (b) 3%,
(¢)5% de taux d’O-MMT
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Figure V-56 : Diffractogrammesdes nanocomposites M,/SEBS-g-MAH/(a)1%, (b) 3%,
(c)5% de taux d’O-MMT
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TableauV-12: Taux de cristallinité par DRX des mélanges M, (20/80)

Mateériaux X 1 (%) Matériaux X 1 (%)
M, (20/80) 54 PP 50
M,/PP-g-MAH 57 PEHD 65
M,/PP-g-MAH/1%0-MMT 55 M, /EPDM 51
M,/PP-g-MAH/3%0-MMT 59 M, /EPDM/1%0-MMT 50.5
M,/PP-g-MAH/5%0-MMT 42 M,/EPDM/3%0-MMT 49.3
M,/PEHD-g-MAH 61 M,/EPDM/5%0-MMT 46.6
M,/PEHD-g-MAH/1%0-MMT 50 M,/1%0-MMT 58
M, /PEHD-g-MAH/3%0-MMT 47 M,/3%0-MMT 40
M,/PEHD-g-MAH/5%0-MMT 52 M,/5%0-MMT 50
M, /SEBS-g-MAH 53 M, /EPDM-g-MAH 46
M,/SEBS-g-MAH/1%0-MMT 43 M,/EPDM-g-MAH/1%0-MMT 54
M,/SEBS-g-MAH/3%0-MMT 48 M,/EPDM-g-MAH/3%0-MMT 40
M,/SEBS-g-MAH/5%0-MMT 43 M,/EPDM-g-MAH/5%0-MMT 30

V-6-La Microdureté
La micro-indentation est une technique qui implique une déformation a une échelle trés

réduite. Elle a été utilisée pour caractériser les céramiques et les métaux. Récemment cette
technique qui mesure la microdureté a trouvé son application dans les polymeéres et
notamment les polyméres semi-cristallins. Son principe est basé sur 1’application d’une
contrainte qui apres enlévement de la charge, il y a recouvrement rapide de la partie éelastique
et recouvrement lent de la partie plastique qui est la mesure de la dureté.

La microdureté des mélanges étudiés représente une valeur intermédiaire par rapport a la
valeur de la microdureté des homopolymeres (Tableau V-13). Avec I’ajout de 1% de la
montmorillonite organophile une chute de la microdureté est observée pour le mélange étudié
néanmoins, avec I’augmentation de taux de la montmorillonite une amélioration est obtenue
pour le mélange M;(80/20).Par I’incorporation des agents de compatibilisants dans les
mélanges tels que : le PP-g-MAH et le PEHD-g-MAH, les valeurs de la microdureté(Tableau
V-13)restent proches de celle de la matrice pure. Avec I’incorporation de la montmorillonite
organophile, les mélanges élaborés a partir de 1’agent compatibilisantPEHD-g-MAH subissent
une diminution des valeurs de la microdureté cela signifie que le PEHD-g-MAH rend le
matériau moins rigide par rapport au PP-g-MAH qui confere au matériau une rigidité
significative. Cette régression pourrait étre due a un probléme d’affinité entre les matériaux.
Une remarque importante pour les mélanges compatibilisés avec EPDM-g-MAH les valeurs

de la microdureté sont trés élevés par rapport aux autre mélanges compatibilisé avec EPDM,
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SEBS-g-MAH,PP-g-MAH et PEHD-g-MAH ceci est tout a fait le contraire de ce que nous
avons trouvé comme propriétés mécaniques le matériau est rigide mais le module d’élasticité
est faible. Lesvaleurs de la microdureté des mélanges M,(Tableau V-14)renforce parla
montmorillonite organophile sont supérieures par rapport a la valeur du mélange Verge.
Méme remarque lors de I’incorporation des compatibilisantsPP-g-MAH et PEHD-g-MAH,
ceci se traduit par ’établissement d’une interphase rigide suite de forte interaction entre le
mélange M,, la montmorillonite organophile et les deux compatibilisants. Pour les mélanges
compatibilisés par le EPDM les valeurs de la microdureté sont trés faibles par rapport au
mélange compatibilisé avec EPDM-g-MAH qui sont proche a celle du mélange M,
I’introduction d’une phase caoutchoutique augmente le volume libre a I’interphase la vitesse
de la pénétration de I’indenteur sera facile ce qui diminue la microdureté du matériau méme
remarque avec I’emploi de SEBS-g-MAH, la conclusion de cette étude c’est que le greffage
de ’EPDM avec I’anhydride maléique a permet de créer des interaction a 1’interphase ceci
rend la vitesse de pénétration de I’indenteur difficile. Les histogrammes représentés sur
lesFigures V-57,V-58 sont représentatif de 1’effet de I’incorporation de la montmorillonite

organophile et de I’effet de I’ajout des différents compatibilisants sur les mélanges M; et M.

Tableau V-13: Résultats de la microdureté(H) des nanocomposites M; étudiés

Matériaux H (MPa) Matériaux H (MPa)
pp 91°7 M,/PEHD-g-MAH 82°6
PEHD 52°4 M;/PEHD-g-MAH/1%0-MMT 74°3
M;=80/20 85°5 M,/PEHD-g-MAH/ 3%0O-MMT 74°3
M,/PP-g-MAH 84°7 M,/PEHD-g-MAH/5%0-MMT 69°5
M,/PP-g-MAH/1%0-MMT 73°5 M,/SEBS-g-MAH 57°2
M,/PP-g-MAH/3%0-MMT 78°5 M,/SEBS-g-MAH /1%0-MMT 58°2
M,/PP-g-MAH/5%0-MMT 80°6 M,/SEBS-g-MAH /3%0-MMT 54°3
M,/EPDM 54°3 M,/SEBS-g-MAH /5%0-MMT 53°3
M,/EPDM /1%0-MMT 53°3 M1/1%0-MMT 61°3
M1/EPDM /3%0-MMT 51°3 M1/3%0-MMT 75°6
M1/EPDM /5%0-MMT 46°1 M1/5%0-MMT 77°4
Mj/EPDM-g-MAH 80°4 My/EPDM-g-MAH/3% O-MMT 84°4
M1/EPDM-g-MAH/1% O-MMT 69°6 M1/EPDM-g-MAH/5% O-MMT 84°8
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Tableau V-14 : Résultats de la microdureté (H) des nanocomposites M étudiés
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Figure V-57 : Histogrammes représentants la microdureté des nanocomposites M1 en
Fonction du taux de la montmorillonite et les différents compatibilisants
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Mateériaux H (MPa) Matériaux H (MPa)
M,=20/80 58°2 M,/PEHD-g-MAH 61°3
M,/PP-g-MAH 69°5 M,/PEHD-g-MAH/1%0-MMT 64°3
M,/PP-g-MAH/1%0-MMT 70°3 M,/PEHD-g-MAH/ 3%0-MMT 60°3
M,/PP-g-MAH/3%0-MMT 72°3 M,/PEHD-g-MAH/5%0-MMT 65°4
M,/PP-g-MAH/5%0-MMT 68°4 M,/SEBS-g-MAH 34°1
M,/EPDM 38°4 M,/SEBS-g-MAH /1%0-MMT 35°2
M,/EPDM /1%0O-MMT 37°2 M,/SEBS-g-MAH /3%0-MMT 43°4
M,/EPDM /3%0O-MMT 37°2 M,/SEBS-g-MAH /5%0-MMT 42°3
M,/EPDM /5%0-MMT 37°2 M,/EPDM-g-MAH 55°3
M,/1%0-MMT 69°2 M,/EPDM-g-MAH/1% O-MMT 58°3
M,/3%0-MMT 69°3 M,/EPDM-g-MAH/3% O-MMT 59°3
M,/5%0-MMT 64°2 M,/EPDM-g-MAH/5% O-MMT 60°3
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Figure V-58 : Histogrammes représentants la microdureté des nanocomposites Mz en

fonction de taux de la montmorillonite et les différents compatibilisants
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Figure V-59: Variation de la microdureté en fonction du Module des matériaux M; étudiés
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Figure V-60 : Variation de la microdureté en fonction dutaux de cristallinité des matériaux
M, étudiés

120
100 | , %
80 o
- | IR IR
. 1
Q60 I II.E' N g E
s | L1y 4
T ; i o © M= (20/80)
40 - T M_/SEBS-g-MAH
8 -8 i! ¥ i MZIEPDMg
| . " -g-MAH
' ® M/PP-g-MAH
20 i m M /PEHD-g-MAH
v M/EPDM
oL : . , . , . , . & Mpltaux dle O—MMII’
0 300 600 900 1200 1500
E (MPa)

Figure V-61 : Variation de la microdureté en fonction de module des matériaux M, étudiés

Les Figures V-59-V-62 représentent la relation entre la microdureté et le module de
Young des différents mélanges, a partir de la régression linéaire le rapport E/H =13.3 cette
valeur est légérement supérieure a celle reportée dans la littérature [5] ou E/H =10. Cette
différence estdue a la vitesse d’étirement utilisée dans le test de traction (20 mm /min) qui est

supérieur a la vitesse de pénétration de I’indenteur lors de test de la microdureté (45um/s). Il

159



a été aussi observé que I’EPDM-g-MAH a un comportement différent aux autres
compatibilisants avec des valeurs de la microdureté élevée et les valeurs du module plus

faibles.
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Figure V-62: Variation de la microdureté en fonction de taux de cristallinité des matériaux
M, étudiés
V-7- Analyse thermogravimétrique (ATG/DTG)

L’amélioration de la tenue a haute température ou encore la tenue au feu sont des
propriétés recherchées dans les nanocomposites a charge lamellaire. Le comportement
thermique concerne implicitement les propriétés des matériaux au travers une large gamme de
température, c’est-a-dire de la fusion jusqu'a sa dégradation thermique. La perte de masse des
différents échantillons est suivie en fonction de 1’élévation de température, sous atmosphere

inerte. Les résultats de cette étude sont donnés sur lesFiguresV-63, V-65:

Les mélanges comptabilisés avec le PP-g-MAH, présentent un palier de stabilité plus
intéressant par rapport aux mélanges comptabilisés avec le PEHD-g-MAH. Ceci est due
probablement a I’établissement de fortes interactions entre le mélange brut et le

comptabilisant.

La stabilité thermique est meilleure lorsque la montmorillonite modifiée organiquement
est incorporée. L’effet le plus important est obtenu pour un taux de charge égal a 5% de la

montmorillonite. Cette élévation est de ’ordre de 91.28 °C, ceci est un signe d’une bonne
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dispersion de la charge. Cet état de dispersion des nanofeuillets provoque alors un effet

barriere a I’interface matrice/O-MMT, ce qui a retardé la décomposition des éléments comme

le départ des gaz de volatilisation [7].
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Figure V-63 : Thermogrammes ATG des matériaux étudiés avec le PP-g-MAH et le PEHD-

—PP

= PP/PEHD=M =80/20

—— M, /PP-g-MAH
——— M /PEHD-g-MAH
—— M,/5% O-MMT

A\

600 800

200
481 °C
—— PP/PEHD=M,
i —— M /PE-g-MAH
—— M,/5% O-MMT
495 °C —
i 469 °C —u
1 " 1 " 1
200 400 600 800

Température (°C)

g-MAH

161



100 | -
S
]
@
E 50k
[<B)
o
K = PEHD
] —PP
(T
—— M, /SEBS-g-MAH
0 -
" 1 " 1 " 1 "
0 200 400 600 800
Température (°C)
0 e ( r
-10 +
__ 20 |
=
S
< -30 |
S
5
— 40 |
£ 473 °C
-50 }+
—— M,/EPDM
PP/PEHDzl\/I1 469 °C - 487 oC
-60 |
[ —— M /SEBS-g-MAH
-70 . 1 . 1 . 1 . 1 . 1 .
100 200 300 400 500 600 700

Température (°C)

Figure V-64:Thermogrammes ATG des matériaux étudiés avec SEBS-g-MAH et EPDM
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Figure V-65 : Thermogrammes ATG des matériaux étudiés

V-8 -Observation par microscope optique

Au vu des diverses influence de la présence de la nanocharge ainsi que son traitement sur
les propriétés du mélange, une caractérisation micrographique devient préambule inévitable

pour une interprétation microscopique des nanocomposites.

Les observations au microscope (Figures V-66, V-70) ont été effectuées sur des
nanocompositespréparés avec 1 et 5% de la montmorillonite organophile et compatibilisés ou
non avec EPDM, EPDM-g-MAH et SEBS-g-MAH.

Il apparait qu’a faible taux de nanocharge (1%), les particules sont bien dispersées.
Cependant a fort taux de nanocharge (5%) I’effet va dans le sens d’une agglomération des
particules. D’ailleurs la diminution de la résistance aux chocs pour des teneurs massiques
supérieures ou égales a 5% ne peut étre ramenée qu’a une mauvaise dispersion de la charge.
Au-dela de cette concentration les particules tendent a se regroupées (tendance a
I’agglomération) et constituent de ce fait un site d’initiation de défauts. D’autre part, une
mauvaise dispersion des particules est observée dans le cas des mélanges formulés avec (3%)
de la nanocharge. Ceci ne peut étre attribué qu’a un probléeme de mouillabilit¢é ou de
compatibilité entre les matériaux en présence. De plus, comme déja révélé la dispersion des

particules de la montmorillonitedevient de plus en plus problématique en raison de 1’énergie
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superficielle elevée de la surface du minéral. La modification de la surface de la charge

entraine une nette amélioration de la dispersion au sein des particules dans le mélange.

A partir de la photographie (Figure V-67-V-68)on observe qu’il y a une dispersion irréguliére
de la taille et de la forme de la phase PEHD qui correspond a la phase mineure dans la
formulation PP/PEHD (80/20) c’est a dire que le taux de PEHD est de (20%) dans ce
mélange, on remarque aussi que les bulles de la phase dispersée sont recouvert par une phase
continue (dominante) qui correspond au taux de PP dans les melanges et qui est de (80%).
De méme il est observé une séparation entre les deux phases qui correspondent aux PP et
PEHD dans le mélange PP/PEHD (80/20).

Ces résultats microscopiques confirment I’incompatibilité des composants qui provoquent la
formation d’une structure biphasique composée de grosses particules ou plutdt petits
domaines ayants une mauvaise adhésion interfaciale.

D’autre part les photographies montrées par les FiguresV-66 et VV-68 montrent clairement que
I’ajout duSEBS-g-MAH a la matrice forme une phase homogéne par rapport aux autres
matériaux, ceci se traduit par une bonne dispersion de la montmorillonite organophile et de
I’agent compatibilisantdans la matrice.

I1 est largement admis que les deux principaux roles d’un compatibilisant pour le controle de
la morphologie sont la prévention de la coalescence et la réduction de la tension interfaciale.
Ce résultat peut étre interprété par le réle que joue le SEBS-g-MAH en agissant sur les forces
d’interaction entre le polypropyléne (PP) et le polyéthyléne haute densité (PEHD) et par
conséquent il améliore leurs adhésions interfaciales. Cependant il est admis qu’une addition
de SEBS-g-MAH permet de minimiser la taille des bulles de la phase dispersee(PEHD) ainsi
qu’une diminution en méme temps de la tension interfaciale. Ce phénomeéne décrit

précedemment a été noté pour toutes les autres concentrations (photographies ci-dessous) :

FigureV-66:Microscope optique des matériaux :(a)M1/1%0-MMT (b) M1/SEBS-g-
MAH/1%0O-MMT (c) M2/SEBS-g-MAH/1%0-MMT
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FigureV-67 : Microscope optique des matériaux(a)M1/1%0O-MMT (b) My/EPDM/1%0-
MMT(c) M1/SEBS-g-MAH/1%0-MMT et (d) My/EPDM-g-MAH/1%0-MMT

FigureV-68 : Microscope optique des matériaux:(a)M1/1%0O-MMT/SEBS-g-MAH
(b)M1/3%0-MMT/SEBS-g-MAHet (c)M1/5%0-MMT/SEBS-g-MAH

FigureV-69:Microscope optique des matériaux ;(a)Mi/EPDM/1%0-MMT
(b)M1/EPDM/3%0-MMT et (c)M1/EPDM/5%0-MMT
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FigureV-70 : Microscope optique des matériaux;(a) M; /EPDM-g-MAH/1%0-MMT (b)M,
/EPDM-g-MAH/3%0-MMTet (c)M; /EPDM-g-MAH/5%0-MMT

V-8-1- Observation par microscopie électronique a balayage (MEB)

Lors de I’¢tude bibliographique, nous avons montré que la majorité des auteurs se sont
focalisés sur le contrbéle des morphologies en agissant sur les interactions physico-chimiques
développées aux interfaces. Ces études mettent également en évidence le faible niveau
d’interactions créées entre les nanocharges fonctionnalisées et la  matrice
(polypropyléne/polyéthyléne) apolaire et la nécessité d’introduire un agent compatibilisant
interagissant avec ces deux composés. Généralement, cescompatibilisantssont soit du
polypropyléne ou polyéthyléne greffé anhydride maléique, ou bien EPDM-g-MAH etSEBS-g-
MAH dans le cas des mélanges a base de PP/PEHD. L’anhydride maléique polaire peut
interagir avec la surface des nanocharges, les chaines du PP-g-MAH peuvent interagir avec
celles de méme nature que la matrice par inter-diffusion et/ou co-cristallisation. L’étude des
propriétés morphologiques en MEB des mélanges renforcés nanochargea montré que la
dispersion des nanoparticules dépend, en plus des conditions de mise en ceuvre et des
constituants des mélanges, de la taille et de 1’état de surface de la nanocharge (surface

spécifique et modification de surface).

La présence du compatibilisant SEBS-g-MAH diminue la taille des particules PEHD et
améliore I’interface entre les constituants des mélanges avec une meilleure dispersion des
nanoparticules dans la matrice. Pour ’EPDM-g-MAH, on observe une fragilisation du facies
de rupture, une augmentation de la taille des phases dispersées et une mauvaise adhésion a

I’interface matrice/élastomere.
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Figure V-72: Micrographie MEB des (a) M;compatibilisés avec EPDM-g-MAH et (b)
M;compatibilisés avec PP-g-MAH
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MMT

Figure V-74 : Micrographies MEB des M;compatibilisés avec SEBS-g-MAH (a)let(b)3 %
d’O-MMT
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CONCLUSION GENERALE

Le présent travail de thése a pour objectif d’établir des corrélations entre les propriétés
mécaniques et thermiques des nanocomposites & base d’un mélange binaire constitué de
polypropyléne et de polyéthylene haute densité (PP/PEHD) chargé de montmorillonite

organophile.

L’investigation a porté sur des mélanges (PP/PEHD) dans la proportion M1(80/20) et
M(20/80) chargé avec une montmorillonite traitée avec un alkylammonium (C1gHsN", Cl)et
compatibilisés avec des compatibilisants a savoir : PP-g-MAH, PEHD-g-MAH, EPDM,
EPDM-g-MAH et SEBS-g-MAH.

L'introduction de charges de taille nanométrique dans une matrice polymére permet
d'obtenir des matériaux aux propriétés améliorées ou nouvelles, comme les propriétés

thermiques ou mécaniques.

La caractérisation initiale par la spectroscopie infra rouge a transformé de fourrier (IRTF)
nous a permis de confirmer le dépot de I’alkylammonium sur la montmorillonite, la réussite
de greffage des deux polymeres PP, de PEHD avec I’anhydride maléique, ainsi que la réussite
de greffageEPDM.

Nous avons observé, lors de I’étude des propriétés mécaniques (chocs et traction), une
augmentation de la résilience des mélanges M; et M, compatibilisés avec SEBS-g-MAH et
I’EPDM . Ce résultat est da a ’effet du compatibilisant qui peut allégé la tension interfaciale
ce qui mene a une bonne dispersion de la phase dispersée dans la matrice. Une chute de
I’allongement a la rupture des matériaux M,/O-MMT due a la mauvaise adhésion entre
lePEHD et la matrice (M;) et une diminution de la contrainte maximale etune variation légeére
de module de Youngdes matériaux.

Dans le cas particulier des mélanges Mj/élastomeres, la présence de I’EPDM,
L’EPDM-g-MAH et le SEBS-g-MAH augmente la résilience mais diminue le module de
Young et la contrainte maximale des mélanges par rapport au mélange vierge. L’ajout d’un
certain pourcentage de nanoparticules peut, dans ce cas, en fonction de la qualité de
I’interface et des constituants, améliorer les propriétés des mélanges renforcés pour les faibles
déformations.

Pour les tres petites tailles de particules, la forme et l'agrégation de ces particules

peuvent avoir beaucoup d'influence sur le comportement global du nanocomposite.
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Laprésence des nanoparticules ne semble pas avoir une grande influence sur la microstructure
de la phase cristalline. En revanche, méme si aucun effet de taille des particules n'est observe,
I'ajout des particules de renfort se traduit par une augmentation du module de Young du
nanocomposite, augmentation d'autant plus marquée que la fraction volumique d'inclusions
croit. Les résultats obtenus montrent une amélioration des propriétés pour les mélanges
compatibilisés avec le SEBS-g-MAH et I’EPDM. L’interface serait donc le siége
d’interactions importantes entre les deux phases du fait de la présence du compatibilisant qui
se concentre préférentiellement a ce niveau lors de la phase d’¢laboration des mélanges a
I’état fondu pour interdiffuser les blocs le constituant dans les phases correspondantes par
affinité thermodynamique, effet particulierement mis en évidence pour les mélanges a matrice
(PP/PEHD).

De méme, pour un mauvais état de dispersion, la limite d'élasticité est plus élevée que pour
des particules parfaitement dispersées. Il est important de noter que la taille des particules
joue un rdle sur la dispersion : plus elles sont petites et plus les phénoménes d'agrégation sont
fréquents, d'oul'importance des effets couplés (effet de taille et de percolation) a I'échelle
nanometrique.

La présence du compatibilisant SEBS-g-MAH engendre une bonne dispersion des constituants
et une meilleure adhésion a I’interface PP/PEHD. Par contre, ’emploi d’EPDM-g-MAH a
tendance a modifier légerement 1’ensemble des propriétés mécaniques. Le comportement
mécanique en traction et aux chocs des mélanges renforcés nano-particulesdépend de la
morphologie obtenue et des taux de nanoparticules introduites. La contrainte maximale et le
module de Young restent pratiguement faibles en présence de compatibilisants. Ceci est
cohérent avec la présence de compatibilisant EPDM-g-MAH, ou on n’observe aucune
amélioration des propriétés mécaniques. Ces résultats viennent alors confirmer les

observations morphologiques.

Les propriétés thermiques (les enthalpies de fusion, température de fusion et le taux de
cristallinité) des systemes nanocomposites ont été étudiées, en utilisant la calorimétrie
différentielle a balayage(DSC). L’analyse thermique a permis de montrer une faible
sensibilité de la température de fusion a la présence de la montmorillonite ou aux agents
compatibilisants. Les résultats soulignent que le minéral pouvait bloquer la cristallisation du

PP mais en contrepartie il peut jouer le réle d’un agent nucléant pour le PEHD.

Les données auxquelles a abouti la diffraction des Rayon-X (DRX)ont permis de confirmer

I’augmentation de la distance interfolliaire entre les feuillets de la montmorillonite apres le
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traitement avec [’alkylammoniumet de confirmer les résultats de I’analyse thermique
calorimétrique DSC,comme on a pu observer 1’induction de la forme cristalline B de PP qui a
été observee avec les mélanges PP/PEHD/EPDM/5%0OrgMMT.

La stabilit¢ thermique des nanocomposites a ¢été aussi étudiée en utilisant [’analyse
thermogravimétrique (ATG), il a ét¢  montré que la stabilité thermique est largement
améliorée avec ’ajout de 5% de la montmorillonite dans la matrice, cette augmentation est
expliqué par la présence d’un effet barriére a 1’interface matrice /montmorillonite. Les
améliorations de la stabilité thermique sont attribuées a la formation d'une couche carbonisée
protectrice. La formation de cette couche est favorisée par la dispersion fine des particules
intercalées de montmorillonite qui jouent un réle de support inorganique. Ce sont les
propriétés barriére de cette couche qui permettent de ralentir la diffusion des gaz et celle des

produits de dégradation dans la matrice.

L’observation par la microscopie électronique a balayage (MEB) a montré que la
dispersion des nanoparticules dépend, de la taille et de 1’état de surface de la nanocharge

(surface spécifique et modification de surface).

La présence du compatibilisantSEBS-g-MAH diminue la taille des particules PEHD et
améliore I’interface entre les constituants des mélanges avec une meilleure dispersion des
nanoparticules dans la matrice. Pour ’EPDM-g-MAH, on observe une fragilisation du facies
de rupture, une augmentation de la taille des phases dispersées et une mauvaise adhésion a

I’interface matrice/élastomeére.
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Perspectives
En complément de ce travail nous proposons les perspectives suivantes :
V Faire une étude morphologique par microscopie electronique a transmission pour

bien investiguer l'effet du compatibilisant et le taux de la montmorillonite sur la phase

dispersée.
V 1l serait intéressant d'utiliser des procédés de transformation capables de générer

des cisaillements intenses et assurer une fine dispersion des phases en présence, tel

l'utilisation d'une extrudeuse double vis
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Résumé:

Le travail présenté porte sur leffet de l'incorporation de la nanocharge et des compatibilisants sur les comportements
mécaniques et thermiques de systémes nanocomposites constitués d 'une matrice thermoplastique. L objectif étant d’améliorer la
compatibilité des matériaux étudiés en jouant sur les interactions a ['interface matrice/nanocharge et matrice/compatibilisant. Ce
choix a été fait dans le but de créer des sites actifs superficiels sur les particules minérales capables de construire des liaisons
intenses avec la résine polymérique, mais également de développer des interfaces présentant des propriétés variables.

L’investigation a porté sur des nanocomposites a base de polypropyléne (PP), de polyéthylene (PEHD) et de montmorillonites
modifiées par [’alkylammonium.Néanmoins pour améliorer [’adhésion a ['interface PPIPEHD/O-MMT, [introduction des
comptabilisantsPP-g-MAH, PEHD-g-MAH, EPDM, EPDM-g-MAH et le SEBS-g-MAH dans les différents mélanges s’est
avérée nécessaire. La modification chimique de la montmorillonite par I’alkylammonium a été étudié par spectroscopie
Infrarouge a transformée de Fourier (IRTF) et par (DRX). Les caractérisations ont permis de mettre en évidence le traitement
appliqué au solide.

L’examen des propriétés mécaniques traction et résistance au choc montre des comportements typiques des matériaux hybride.

Les données obtenues lors de [’analyse thermique différentielle (DSC) ont permis de montrer une variation sensible de la
température de fusion et de cristallisation a la présence de la nanocharge. L’analyse par diffraction des rayons X (DRX) a montré
les mémes variations.L analyse thermogravimétrique (ATG) a montré une amélioration de la stabilité thermique de |’ensemble
des nanocomposites étudiés en fonction de I’incorporation de la charge et de son traitement de surface.

Mots clés : Polypropyléne/Polyéthyléne / Montmorillonite/ Nanocomposite

Abstract

This work focuses on the effect of the incorporation of the nanofiller and compatibilizers on the mechanical and thermal behavior
of nanocomposites systems consisting of a thermoplastic matrix. The objective is to improve the compatibility of the materials
studied by varying the interactions with matrix interface / nanofiller and matrix / compatibilizer. This choice was made in order to
create surface active sites on the inorganic particles capable of building intense bonds with the polymeric resin, but also to
develop interfaces with varying properties. The investigation focused on nanocomposites based on polypropylene (PP),
polyethylene (HDPE) and montmorillonite modified by alkylammonium. Nevertheless to improve adhesion to PP / HDPE / O-
MMT interface, the introduction of comptabilisants PP-g-MAH, HDPE-g-MAH, EPDM, and EPDM-g-MAH SEBS-g-MAH in
different mixtures was necessary.The chemical modification of the alkylammoniummontmorillonite was studied by infrared
spectroscopy Fourier transform (FTIR) and (XRD). The characterizations have made it possible to demonstrate the treatment
applied to the solid.Examination of the mechanical properties and tensile impact strength shows typical behavior of hybrid
materials.The data obtained from differential thermal analysis (DTA) have shown a significant variation of the melting and
crystallization of the presence of the nanofiller. The analysis by X-ray diffraction (XRD)Thermogravimetric analysis (TGA)
showed an improvement of the thermal stability of all nanocomposites studied according to the incorporation of the filler and its
surface treatment.

Keywords : Polypropylene / Polyethylene / Montmorillonite / Nanocomposite
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