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Résumé :
Ce travail de recherche consiste a [’étude des relations structure-propriétés de polymeéres
nanocomposites. Elle est divisée en deux grandes parties traitant chacune un matériau différent.
La premiére partie est consacrée a l’étude deS nanocomposites a base de polypropyléne,
polypropylene greffé avec I’anhydride maléique, et montmorillonite organophile, préparés a l’état
fondu. Différentes formulations ont été élaborées afin d’envisager l'influence de la composition
du nanocomposite sur la qualité de dispersion de la montmorillonite organophile.
Le second volet de la these traite d’un matériau nanocomposite. Il s’agit d’un polymeére
biodégradable issu de I’agriculture biologique, poly(acide lactique) — PLA, associé a une argile
non modifié¢e. Les films a étudier ont été obtenus a partir d’'un procédé d’extrusion avec le procédé
d’injection d’eau. Une étude des relations entre [’élaboration, la microsctructure et les propriétés
mécaniques de nanocomposite de PLA et la montmorillonite non traitée a éte réalisée.
Abstract:
This research focuses on the study of structure-properties of polymer nanocomposites. It is divided
into two main sections.
The first part is devoted to the study of nanocomposites based on polypropylene, polypropylene
grafted with maleic anhydride, and organophilic montmorillonite, prepared in the molten state.
Various formulations have been developed to consider the influence of composition of the
nanocomposite on the quality dispersion of organophilic montmorillonite.
The second part treats an nonocomposite based on a biodegradable polymer which is derived from
organic farming, polylactic acid - PLA, associated with unmodified clay. The films studied were
obtained from the extrusion process with water injection. A study of the relationship between
elaboration, microstructure and mechanical properties of nanocomposite of PLA and untreated
montmorillonite was performed.
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Les nanocomposites a base de silicate ont suscité un grand intérét dans le milieu
académique et industriel car ils présentent une amélioration remarquable dans les propriétés des
matieres par rapport aux polymeres purs ou les micro et macro-composites conventionnels. Ces
améliorations peuvent comprendre, des modules élevés, une augmentation de la résistance a la
chaleur, une diminution de la perméabilité aux gaz, une inflammabilité, et augmentation de la
biodégradabilité des polymeres biodégradables. L’amélioration de ces propriétés dépend d’un
certain nombre de parametres tels que la répartition de I’argile (dimensions, facteur de forme,

exfoliation, ...), I’interaction renforts-polymere, ...

Bien gue la chimie d'intercalation des polymeéres lorsqu'ils sont mélangés avec des couches
silicate appropriés a été connus depuis longtemps, le domaine des nanocomposites a base de
polymere a pris de I'ampleur récemment. L'intérét pour ces matériaux est stimulé grace a deux
choses: Premiérement, les travaux du groupe de recherche de Toyota sur les nanocomposite a base
de Nylon-6 (N6) / montmorillonite (MMT), pour lesquels de trés petites quantités de couches
silicates ont abouti a des améliorations prononcées des propriétés thermiques et mécaniques.
Deuxiemement, la possibilité de mélanger les polymeres avec les phyllosilicates a I’état fondu, sans
I'utilisation de solvants organiques. Aujourd’hui, des efforts sont en cours dans le monde, avec
presque tous les types de matrices polymeres.

De par leurs bonnes propriétés mécaniques, leur faible codt, leurs grandes cadences de
fabrication et leur grande souplesse d’emploi, 1’utilisation des plastiques synthétiques d'origine
pétrochimique est augmentée intensivement ces derniéres années. Ainsi, au moins 50% des produits
agro-alimentaires  sont emballés dans un matériau plastique. Néanmoins, la grande stabilité
physico-chimique des plastiques synthétiques pose un réel probléme d'élimination en fin de vie.
Aujourd'hui ces matiéres représentent environ 30% du volume des déchets solides municipaux, en

raison de leur faible densité par rapport aux métaux ou au verre.

De ce fait, de nouveaux matériaux d’emballage respectueux de I’environnement ont été

développés, appelé « éco-emballages ».
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Le travail de cette thése a eu pour but 1’étude des relations structures-propriétés de
polymeéres nanocomposites. Il est divisé en deux grandes parties étudiant chacune un matériau
différent.

La premiére partie est consacrée a 1’étude d’un nanocomposite a base de polypropyléne
(PP) qui est un polymeére issu de source fossile. Le polypropylene est le polymére qui offre
probablement le meilleur rapport prix/performance parmi tous les thermoplastiques. Il peut étre
modifié de plusieurs manieres et ses grades renforcés par des fibres concurrencent méme des
polyméres de technologie. Il est largement utilisé dans de nombreux secteurs industriels comme

I'emballage alimentaire, le soin médical et I'automobile.

Parmi les points faibles du PP, on pourra citer sa faible dureté et sa faible température de
service. Pour augmenter sa stabilité thermique, les chercheurs ont essayé d'améliorer ses propriétés
par le biais de nanorenforts. Ainsi, par intercalation a I'état fondu, un silicate approprié peut étre
mélange avec le polypropylene pour obtenir un nanocomposite. Afin d'améliorer la compatibilité
entre le polypropyléne non polaire et le silicate polaire, ce dernier est généralement modifié avec de
longues chaines alkyls. Cependant, en raison de la différence de polarité entre le PP et 1’argile
organophile, il est difficile d'obtenir une structure parfaitement exfoliée pendant le processus de
mélange. L’utilisation d’oligomeéres fonctionnels comme agent compatibilisant peut étre une
solution pour améliorer la dispersion de I’argile dans le PP. Dans cette eétude, des nanocomposites
polypropylene /polypropyléne greffé anhydride maléique /Montmorillonite modifiée ont été
préparés a 1’état fondu. Différentes formulations ont été élaborées afin d’analyser I’influence de la
composition du nanocomposite sur la qualité de dispersion de la montmorillonite organophile et sur

les propriétés mécaniques résultantes.

La seconde partie est consacrée a étudier un des biopolymeres utilisables industriellement,
polyacide lactique est 1’un des candidats les plus prometteurs. De plus le PLA a des propriétés
mécaniques trés correctes et peut étre envisagé comme remplacant du polyéthyléne téréphtalate qui

est tres largement utilisé dans 1’industrie alimentaire.

Le travail de cette partie est focalis¢ sur I’étude des relations entre 1’élaboration, la
microsctructure et les propriétés mécaniques de nanocomposite a matrice d’acide polylactique
(PLA) et renfort de montmorillonite non traitée (MMT). Cette argile non modifiée est incorporée
par mélange dans le fondu en utilisant le procéde sous brevet (DSM) d’injection d’eau sous haute
pression. L’objectif de [I’utilisation de I’argile non modifiée est de diminuer le cout de la

technologie des nanocomposites en évitant I’étape de 1’organo-modification de la montmorillonite.
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I.1. Nanocomposites Hybrides
1.1.1. Définitions

Nanocomposite, le mot est excessivement utilisé en ce moment, presque galvaudé, et
pourtant ces matériaux ne datent pas d'hier.

Un matériau est dit composite lorsqu'il est constitue d'au moins deux phases et qu'il combine
les avantages en termes de propriétés de chacun de ses constituants pris indépendamment tout en
minimisant leurs inconvénients [1,2]. Cette definition tres générale permet de regrouper des
matériaux aussi différents que le bois, les os, les mélanges non miscibles de polymeres. les
composites sont constitués de plusieurs phases chimiquement dissemblables et séparés par une
interface clairement définie.

Un nanocomposite sera défini comme un composite dont I'une des phases aura au moins une
dimension de l'ordre du nanomeétre. La notion de nanocomposite est complétée par Sanchez [3] qui
définit les matériaux hybrides de la facon suivante : "Nous appellerons matériaux hybrides tout
systeme organominéral ou biominéral dans lequel l'une au moins des composantes, organique ou
inorganique, se situe dans un domaine de taille compris entre le dixieme de nanometre et la dizaine
de nanomeétres. Ces diverses composantes peuvent étre des molécules, des oligomeéres ou des
polyméres, des agrégats, voire des particules. Ces matériaux sont donc des nanocomposites, voire
des composites a I'échelle moléculaire." Ces hybrides peuvent étre classés selon plusieurs criteres :
ainsi selon la composition chimique, Sanchez distingue les matériaux organiques ou minéraux
dopés, comportant une composante majoritaire, des systemes hybrides organigques-inorganigues ou
les fractions massiques des différents composants sont du méme ordre de grandeur. On peut aussi
les classer selon la nature des interactions entre les différents constituants, il propose deux grandes
classes :

_ La classe | correspond a des systémes ou les interactions entre les constituants sont faibles, de
type Van der Waals, liaison hydrogene ou électrostatique.
_ La classe Il correspond a des systemes ou les constituants organiques et minéraux sont liés

chimiquement par des liaisons covalentes ou iono-covalentes.

|.2. Effet de taille : du micro au nano

L’introduction de particules de taille nanométrique dans une matrice polymeére présente
plusieurs avantages directs comparés aux charges microniques classiques.

Tout d’abord, du fait du faible prix au kg des nano-renforts et d’un procédé de fabrication
tres peu modifie, le colt global de revient d’un nanocomposite différe trés peu en général de celui

3
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de la matrice et ce, pour des améliorations de propriétés potentiellement importantes. Ensuite, la
taille du renfort rend I’utilisation des nanocomposites intéressante pour de nombreuses applications
qui nécessitent la transparence du matériau, un bon aspect de surface et une bonne tenue en
température, comme par exemple dans 1’optoélectronique et dans I’emballage alimentaire.
L’utilisation de nanocharges permet é¢galement la combinaison d’un faible poids avec de
hautes performances. En effet, les grandes surfaces développées par les nanocharges (cf. Tableau
1.1) conferent aux nanocomposites un rapport poids/performance meilleur que celui des matériaux
composites classiques. Par exemple, Fornes [4] montre qu’il faut deux fois moins d’argile que de
renforts a fibres de verre, pour un méme module élastique (cf. Figure 1.1). Lors de I’ajout de renfort
dans une matrice polymére, de nombreux parametres géométriques (taille, distribution du renfort,
...), moléculaires (longueur des chaines, motif de constitution, ...), ou encore d’interactions entre le

renfort et la matrice, jouent un réle sur le comportement macroscopique du composite.

Tableau 1.1.Comparaison des caractéristiques géométriques de différents renforts microniques et
nanométriques [5].

Geéométrie Renfort Dimensions Facteur de forme Surface spécifique
caractéristiques (L/¢, Lie) (m?/g)

Sphérique Noir de carbone 250 nm 1 7-12
Silice pyrogénée $=5-40 nm 50-400

Tubulaire Nanotube de carbone $=1-50 nm >1000 100-400

L=10-100pm

Lamellaire Talc L=1-20um 5-20 2-35

Montmorillonite L=0.6-1pm 600-1000 700-800

N

T
Ll

- Nanocomposites Glass Fibers

EIE,

|

Matrix = Nylon 6 |

wt % Filler

Figure 1.1. Comparaison du renforcement a temperature ambiante d’une matrice nylon 6 par 4
une montmorillonite modifiée organiquement et par des fibres de verre [4].
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Pour les renforts de taille micronique, la matrice apparait comme une phase homogéne et
continue. Ainsi, seule la géométrie du renfort et les affinités qu’il aura avec la matrice influenceront
les propriétés du microcomposite. Au contraire, il sera difficile de faire abstraction des paramétres
moléculaires de la matrice dans le cas de renforts nanométriques. En effet, la longueur des chaines,
leur mobilité au voisinage du nanorenfort, vont devenir des éléments importants dans la
compréhension des propriétés des nanocomposites [6]. De méme que, pour une fraction volumique
donnée de renfort, les interactions interparticules seront plus nombreuses et les particules plus
proches quand la taille des particules est plus petite.

De plus, la diminution de la taille des particules conduit & une augmentation de leur surface
spécifique (cf. Tableau 1.1). Par exemple, a pourcentage volumique de renfort introduit dans la
matrice, 20 fois plus de surface est développée par un renfort nanométrique comme 1’argile que par
un renfort micronique classique comme le talc. De fait, les interactions qui vont avoir lieu entre les
nanocharges et les chaines macromoléculaires vont étre exacerbées par le biais de ces grandes
surfaces spécifiques développées. Elles pourront entre autres :

— étre réactives vis-a-vis de la matrice, et ainsi participer a sa polymérisation, comme par exemple
lors de la vulcanisation d’élastomeéres chargés par des particules de noir de carbone [7].

— Avoir un effet nucléant et favoriser la croissance préférentielle de phase cristalline dans le cas de
matrices semi-cristallines [8].

— Provoquer la formation de liaisons covalentes a I’interface. Par exemple, Sun et col. [9] a montré
que des nanotubes fonctionnalisés par des esters avaient la possibilité de former des groupements
amides avec des milieux amines comme les protéines.

Aussi, les grandes surfaces interfaciales proposées par les nano-renforts, peuvent conduire a
la formation d’une troisieme phase dans le composite entre le renfort et la matrice, appelée
interphase [10]. Par la suite, une description plus précise de I’impact de cette troisiéme phase sur les
propriétés macroscopiques des nanocomposites sera donnée. Néanmoins, de nombreux travaux
mettent en évidence de nettes améliorations des propriétés des nanocomposites pour des taux de
charge tres faibles (<5%) [11, 13, 14]. Des travaux ont été faits pour étudier les parametres
microstructuraux qui sont a I’origine de ces améliorations.

Pour certains nano-renforts, a grande surface spécifique, le volume de I’interphase va trés
vite devenir non négligeable par rapport a celui de la matrice. Par exemple, dans le cas d’une
matrice élastomere renforcée avec 12,5% en poids de noir de carbone (¢ = 30nm), Wong et col. [10]
évalue le volume de I’interphase & 30% en poids de la matrice. Par conséquent, dans 1’hypothése de

la formation d’une interphase continue, ou non, les propriétés macroscopiques du nanocomposite
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devraient étre rapidement contr6lées par les propriétes de cette derniére. En pratique, deux
synergies extrémes entre les nanocharges et la matrice ont été identifiées et sont utilisées pour
expliquer le comportement de certains nanocomposites [12, 15,16] :

— Faible synergie ou interphase molle. De nombreux travaux ont décrit ce type d’interphase
lorsqu’il y a sorption sélective par le renfort inorganique des composants minoritaires de la matrice
(monomeres résiduels, chaines courtes, etc.), diminution de la densité moyenne de polymere au
voisinage du renfort, ou encore création de faibles liaisons avec le renfort du fait d’une réorientation
locale des chaines dans I’interphase (proportion plus importante d’interactions Van der Waals). Ces
phénomenes peuvent entrainer une plastification facile de I’interphase.

— Forte synergie ou interphase rigide. L’hypothése de la formation d’une interphase rigide est
basée sur la fixation de chaines macromoléculaires a la 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 [11, 13]. Ainsi, de nombreux travaux ont montré une relation entre la diminution de la
mobilité locale des chaines macromoléculaires au voisinage de la charge et une augmentation de la
résistance thermique des nanocomposites [17, 18, 19].

Enfin, 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 (ex :
amélioration des propriétés choc).

De méme, le facteur de forme élevé de certains renforts permet également d’améliorer les
propriétés barriere aux gaz de films (O,, CO,) et représente une alternative aux emballages
multicouches. Ainsi, dans I’industrie alimentaire, 1’extrusion multicouche de matériaux barriére est
remplacée par de I’extrusion monocouche, procédé économe en matieres premiéres et plus

écologique car les matériaux obtenus sont plus facilement recyclables.

1.3. Structure et propriétés de la montmorillonite
A ce jour, la montmorillonite figure parmi les matériaux lamellaires les plus étudiés comme

renfort dans les nanocomposites [11, 13]. C’est une argile naturelle, de type phyllosilicate 2 : 1,
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appartenant a la famille des smectites. Sa composition chimique, Si40;0APF*(2—x)Mg®*x (OH),,

dépend du gisement dont elle est extraite.

1.3.1. Structure de la montmorillonite

D’une manicre générale, la montmorillonite est structurée a différents niveaux d’échelle : en

feuillet (ou plaquette), en particule primaire ou agrégats, comme schématisé dans la figure 1.2 [20].

Feuillet Particule primaire Agrégat
e=1nm e=5a10 nm Odel1a30pum
400 a 700 nr
=3 =D

Figure 1.2. Organisation multi-échelle de la montmorillonite.

La structure élémentaire des feuillets de phyllosilicates 2 :1 est représentée dans la Figure
I.3. Chaque feuillet élémentaire, d’épaisseur proche du nanometre, est composé d’une couche
d’octaédres d’alumine, entourée de deux couches de tétraedres de silice. Ses dimensions latérales
peuvent varier de 100 a 1000 nm.

De plus, une des spécificités de la montmorillonite est qu’un échange partiel des ions situés
dans les sites octaédriques des feuillets de montmorillonite peut avoir lieu, par exemple AI** sera
remplacé par Mg?*. Ce phénoméne, encore appelé substitution isomorphe, va créer un excés de
charges négatives dans la plaquette qui sera compensé globalement par la présence de cations,
généralement des ions calcium ou sodium, dans I’espace interfoliaire (cf. Figure 1.3). Aussi, la
présence de ces cations dans 1’espace interfoliaire, va conférer a la montmorillonite naturelle un
comportement hydrophile, ce qui peut rendre par la suite sa dispersion dans une matrice organique
difficile.

L’association réguliére de 5 a 10 feuillets constitue une particule primaire [21]. La distance
de séparation entre les plaquettes d’une méme particule primaire est déterminée par des forces de

Van der Waals et des forces électrostatiques qui s’exercent entre les feuillets et les cations
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compensateurs. La distance interfeuillet, en diffraction des rayonsX, donne lieu a un pic, d001, qui
caractérise I’empilement des feuillets élémentaires. Enfin, 1’assemblage des particules primaires,
d’épaisseur moyenne 10 nm, forme des amas de taille micronique (1 & 30 um), encore appelés
agrégats. L’argile, qui va étre utilisée entre autres pour élaborer des nanocomposites, se présente

alors sous la forme de ces agrégats, plus ou moins aggloméres, en poudre fine.

O Al Fe, Mg, Li §
\-;,-_—*-_‘] ;N‘
.‘-l,,‘ s \ ) L\
® on q":‘v i : .-_ D
A o XF ¥ /N n -
. (:) \ Moy \ \ - Iﬁ'trahedl"al

& Li, Na, Rb, Cs

<«+—— Qctahedral

«—— Tetrahedral

Figure 1.3. Structure typique des phyllosilicates 2 :1, dont fait partie la montmorillonite [11].

1.3.2. La montmorillonite : un renfort lamellaire inorganique ?
Les matériaux inorganiques plaquettaires de type montmorillonite sont trés prometteurs pour

le renforcement de polymeres, et ce, pour plusieurs raisons :
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— Avec une épaisseur faible (7 A pour une plaquette de montmorillonite) et des dimensions latérales
grandes (une centaine de nanomeétres), une plaquette peut jouer le rble de charge nanométrique a
facteur de forme éleve [11, 13].

— Les grandes surfaces spécifiques développées par la montmorillonite (cf. Tableau 1.1) conjuguées
a un module d’Young élevé, permettent la combinaison d’un faible poids avec de hautes
performances. Pour comparaison, Fornes [4] a montré qu’il fallait 2 fois plus de pourcentage
massique de fibre de verre que de montmorillonite modifiée organiqguement pour un méme niveau
de renforcement du module élastique (cf. Figure 1.1).

— Un facteur de forme élevé (typiquement entre 100 et 500) et une faible perméabilité font de ce
type de renfort un candidat idéal pour des applications barriéres aux gaz [11].

— Leur caractére inorganique permet d’améliorer la tenue au feu du nanocomposite [22].

I.4. Technologie des nanocompsites Polymer/argile

Des nanocomposites a base polymere avec des nanoparticles inorganiques comme additifs
pour améliorer la performance des polymeres ont été établi. Divers nanorenforts étant actuellement
développés sont, les nanocharges de silicates [23,24,25], les nanowhiskers de cellulose [26], les
couches ultra fine de titanate [27], et les nanotubes de carbone [28, 29]. Cependant,Les Nanotubes
de carbone, , ont relativement pris une place dans les nouveaux matériaux nanomériques. Les
nanocomposites de polymeéres a base de nanotube de carbone ont montré d’excellentes propriétés
mécaniques, thermiques et électriques [29].

Les nanocomposites a base de polymere et de couches silicates modifiés organiquement ont
un intérét particulier a cause de 1’amélioration significative d’un grand nombre de propriétés
physiques, par rapport a la résine de polymere, y compris les propriétés barrieres, résistance a
I’inflammabilité, résistance thermique, résistance aux solvants [30].Ces ameéliorations sont
généralement atteintes a un taux de silicate (<5 % en poids) en comparaison avec les systemes
chargés avec des charges conventionnels. Pour ces raisons, les nanocomposites de polymeére
modifiés avec des couches silicates sont plus légers en poids par rapport aux composites
conventionnels, et deviennent compétitifs avec d'autres matériaux pour des applications
specifiques.

En outre, la morphologie a 1’échelle nanométrique permet de développer des systemes
modeles des interfaces, et pour étudier la structure et la dynamique des chaines confinées et
attachées en utilisant des techniques de caractérisation conventionnelles en volume telles que la

calorimétrie différentielle a balayage, la rhéologie, la RMN, et divers genres de spectroscopie
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[31].L’amélioration des propriétés des nanaocomposites de polymeére/couches silicates est due
principalement aux interactions fortes entre la matrice et les couches silicates modifiees
organiquement par rapport aux composites conventionnels [32].

Les couches silicates ont généralement une épaisseur de couche de l'ordre de 1 nm et un
rapport de forme tres élevée. Quelques pourcents en poids des couches silicates modifiés qui sont
bien dispersés dans toute la matrice créent ainsi une trés grande surface de contact polymere-charge
contrairement aux composites conventionnels. En se basant sur la force de [interaction
polymere/argile modifiée, deux types de structures différentes de nancomposites sont
thermodynamiquement réalisables. (cf. Figure 1.4): (i) nanocomposites intercalés, d’ou
I’insertion des chaines de polymeére a I’intérieur de la structure de silicate se produit d'une fagon
cristallographique réguliere, et une distance de répétition de quelques nanomeétres, et (ii)
nanocomposites exfoliés, dans lesquels les couches silicates individuelles sont dispersées dans la
matrice de polymeére.

Généralement, I’intercalation des chaines de polymeére dans les galeries de silicate peut se
faire en employant une des deux approches suivantes: insertion des monomeres appropriés dans les
galeries de silicate suivi d’une polymérisation [33], ou I’insertion directe des chaines de polymeére
dans les galeries de silicate en solution [34] ou a 1’état fondu [35]. L'intercalation a 1’état fondu est
devenue une méthode principale pour la préparation des nanocomposites polymeére/argile parce

qu'elle est tout a fait compatible avec les techniques industrielles récentes.

Structure inercalée Structure exfoliée

Figure 1.4. Illustration schématique des deux types de hanocomposite polymére/couches
silicates
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1.41. voies d’¢élaboration d’un matériau hybride organique/inorganique

I’intercalation du polymere entre les galeries des couches de silicates, s'est avérée étre une
approche efficace pour la synthése des nanocomposites. Les méthodes de préparation sont divisées
en trois grands groupes selon les matiéres premieres et

les techniques de transformation.

1.4.1.1. Intercalation de polymere et de pré-polymeére en solution

Cette méthode est basée sur un systéeme solvant dans lequel le polymere ou le pré-polymere
est soluble et les couches de silicates sont gonflées. Les couches silicate sont d'abord dispersées et
gonflés dans un solvant, comme l'eau, le chloroforme ou le toluéne. Lorsque les solutions du
polymere et des couches silicate sont mélangées, les chaines de polyméres s’intercalent dans
I’espace interlamellaire des silicates. Apres la disparition du solvant, la structure reste intercalée.

La thermodynamique impliquée dans cette méthode est décrite ci-dessous. Pour I'ensemble
du processus, dans lequel le polymere est échangé avec le solvant précédemment intercalé dans les
galeries, une variation négative de I'énergie libre de Gibbs est exigée. La force responsable de
I'intercalation entre les couches silicates a partir de la solution est I’entropie gagnée par la
désorption des molécules du solvant, qui compense la diminution de l'entropie des chaines
confinées et intercalées [37]. En utilisant cette méthode, [I’intercalation ne se produit que pour
certaines paires polymeéres/solvant. Cette méthode est bonne pour l'intercalation des polymeéres un
peu polaires ou apolaires, et facilite la production de films minces de polymére avec des couches
d’argiles intercalé et orientées.

Toutefois, du point de vue industriel, cette méthode implique l'utilisation abondante

des solvants organiques, ce qui est défavorable pour I'environnement.

1.4.1.2. Intercalation de polymere par la polymérisation in situ

Dans cette méthode, les couches silicates sont gonflées avec le monomere liquide ou une
solution de monomere, donc la formation du polymeére peut se produire entre les feuillets intercalés.
La polymérisation peut étre initiée soit, par la chaleur ou du rayonnement, la diffusion d'un
initiateur convenable, ou un initiateur organique ou un catalyseur fixé via un échange cationique a

l'intérieur de I’espace interlamellaire avant 1’étape de gonflement.
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1.4.1.3. Intercalation du polymére a I’état fondu

La technique d’intercalation a I’état fondu est devenue le standard pour la
préparation de nanocomposites polymere/argile. Au cours de l'intercalation du polymere en
solution, un nombre assez grand de molécules de solvant doivent étre désorbées des galeries
pour permettre d’accueillir les chaines de polymeére. Les molécules désorbées du solvant gagnent un
degré de libertté de translation, et le gain entropique résultant compense
la diminution de I'entropie de conformation des chaines confinées de polymeére. Par conséquent, il
existe de nombreux avantages de ’intercalation directe a 1’état fondu plus que I’intercalation en
solution. Par exemple, I’intercalation directe a 1’état fondu est tres spécifique pour le polymere,
conduisant & de nouveaux hybrides qui étaient auparavant inaccessibles. En outre, lI'absence d'un
solvant rend intercalation directe a 1’état fondu d’un grand intérét environnemental et économique.

Ce processus implique le recuit d’un mélange de polymeére et de 1’argile au-dessus du
point de ramollissement du polymere, statiquement ou sous cisaillement. Pendant le recuit, les
chaines de polymeéres diffusent dans les galeries entre les couches silicate [36]. Une gamme de
nanocomposites avec des structures de lintercalée jusqu'a I’exfoliée  peuvent
étre obtenues, dépendant du degré de pénétration des chaines de polymeres dans les
galeries silicates. Jusqu'a présent, les résultats expérimentaux montrent que I’intercalation du
polymeére dépend essentiellement de la fonctionnalisation du silicate et les interactions entre les
différents constituants.

Afin de comprendre la mise au point thermodynamique associée a la formation de
nanocomposite, Vaia et col. [36,37] ont appliqué un modéle de matrice avec un champ moyen
statistique, rapportant que les calculs basés sur la théorie de champ moyen est en bon accord avec
les résultats expérimentaux. Bien qu’il existe une perte d’entropie associée au confinement du
polymeére fondu avec la formation du nanocomposite, ce processus est autorisé car il existe un gain
d'entropie associé avec la separation des couches.

Sur la base des études de Vaia et col. [36,37], des regles générales peuvent étre établies
pour la sélection potentielle des systémes compatibles polymere /argile modifiée. Initialement, la
structure intercouches de I’argile modifiée doit étre optimisée afin de maximiser la liberté
configurationnelle des chaines fonctionnalisées sur la séparation des couches, et d’augmenter les
sites d’interactions potentielles sur la surface des intercouches. Pour ces systemes, les structures
optimales montrent un arrangement de chaines légerement plus étendu, avec une pseudo-bicouche.
Les polymeres contenant des groupements polaires capables d’interactions associatives telle que les

interactions acide de Lewis/base ou les liaisons d’hydrogénes conduisent a 1’intercalation. Afin de
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minimiser les interactions défavorables entre les chaines aliphatiques du polymeére polaire et I’argile
modifiée, les groupements fonctionnels de cette derniére doivent étre trés cours.

Fedullo et col. [38] ont utilisé un autre procédé de mélange a 1’état fondu, conduisant a
I’exfoliation de la montmorillonite non modifiée dans une matrice de polyamide 6. Ce procédé
consiste a injecter de la vapeur I’eau directement a 1’état fondu, 1’argile naturelle est introduite avec
les granulés de polyamide 6. Le nanocomposite obtenu présente une structure exfoliée similaire

aux nanocomposites préparés avec des argiles organo-modifiées.

1.4.2. Techniques utilisées pour la caractérisation des nanocomposites

L’étude de I’état de dispersion des nanoparticules Se fait généralement par 1’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 [24,25], et aussi pour étudier la cinétique de I’intercalation
du polymere a I’état fondu [36], par le suivi de la position , la forme et I’intensité des réflexions
basal des couches silicates. La structure du nanocomposite (intercalée ou exfoliée) peut étre
identifiée, par exemple, dans un nanocomposite exfolié, la séparation extensive des couches
associée avec la délamination des couches silicates originales dans la matrice polymeére 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 l’intercalation du
polymére apparait dans I’apparition d’une nouvelle réflexion basale correspondant a une galerie trés

large.

Quoique la diffraction des rayons X est une méthode convenable pour déterminer 1’espace
intelamellaire des 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
possedent pas des réflexions basales bien définies a faibles angles. Ainsi, la largeur et la diminution
de I’intensité sont trés 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 défauts de la structure a travers une visualisation directe.
Cependant, un traitement spécial doit étre fait pour garantir une coupe représentative de

I’échantillon.
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TEM et DRX sont deux outils essentiels [38] pour I’évaluation de la structure du
nanocomposite. Cependant, le TEM donne seulement une information qualitative sur 1’échantillon
entier, alors que les pics a grand angles dans les DRX permettent une quantification des
changements dans 1’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
[39].

1.5. Nanocomposites a matrice polypropyléne

Le polypropylene est un polymere utilisé dans une gamme de produits allant des
applications dans les véhicules tel que les butoirs des véhicules et les parties intérieures
d’automobiles, aux applications d'emballages telles que les récipients de nourriture. Les charges
conventionnelles telles que le talc et le mica sont employés a des taux élevés de 20 a 40 % en poids
pour améliorer les propriétés mécaniques et la stabilité dimensionnelle. Les nanocouches de silicate
peuvent augmenter la rigidité de maniere significative a des taux trés faibles. lls sont également
imperméables aux gaz et quand ils sont bien dispersés et orientés, ils peuvent améliorer

considérablement les propriétés barriere.

1.5.1. Compatibilisation chimique

Méme apres la modification organique des argiles, le polypropyléne ne mouille pas la
surface des argiles parce qu'il est apolaire. Il est nécessaire de les mélanger dans un polymére
fonctionnalisé comme le polypropylene maléique (PP-g-MA) qui mouille facilement la surface de
I'argile modifiée et aussi le polymere. Okada et col. [41-42] étaient les premiers qui ont préparé
nanocomposites polypropyléne/couches silicates a 1’état fondu par le mélange de I'argile modifiée,
le PP-g-MA et le PP.

Les choix de l'agent tensio-actif, du compatibilisant et d'autres agents de couplage sont des
facteurs critiques pour optimiser la dispersion et les propriétés des nanocomposites
polypropylene/argile [42]. L’agent compatibilisant doit étre miscible avec le polypropylene, ceci
limite la fonctionnalisation du PP. La structure du surfactant et de 1’agent compatibilisant doit étre

bien choisi. La longueur de la chaine du surfactant est une variable importante, elle influe sur le
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niveau de I'exfoliation. La chaine alkyle doit excéder 8 atomes de carbone pour que l'argile puisse
étre exfoliée dans la matrice polypropylene, I'ion C;g donne un haut niveau d'exfoliation [43].

L’agent compatibilisant peut étre 1’anhydride maléique greffé sur le polypropyléne de
(PP-g-MA), des groupes hydroxyles ou ammonium. Il est important de déterminer le taux de
I’anhydride maléique, parce qu’il contrdle I’efficacité du compatibilisant sur la dispersion. Par
conséquent une fraction plus grande de I’anhydride maléique doit porter un degré d’exfoliation plus
grand. Des travaux ont étudié I’effet du rapport compatibilisant/argile sur la délamination [40,44].

Un taux élevé d'anhydride maléique est souhaitable pour favoriser I’interaction avec la
surface d'argile. Il existe différents grades commerciaux avec différents taux d’anhydride maléique
et différents poids moléculaires [45, 46].

Le mélange a I'état fondu des trois composants se fait typiquement dans une extrudeuse
double vis a des températures, autour de 170°C dans la zone d'alimentation ; parce que l'agent
tensio-actif dans les couches intercalaires se dégrade a des températures plus élevées. Le temps de
séjour de l'argile doit étre choisi de facon que la contrainte de cisaillement soit suffisante, tout en
évitant la dégradation de I'agent tensio-actif ou la formation d’agrégats d'argile [47], ceci peut étre
achevé par I’introduction de I’argile a travers une trémie différentes a celle du polymére.

Des mélangeurs internes ont été aussi utilisés pour des petites quantités [45,48] les vitesses
cisaillement dans les mélangeurs s’étendent entre 50 et 200tr/min, et le temps de résidence varie
entre 2 et 5 minutes.

Les trois constituants peuvent étre mélanges ensemble ou bien en étapes. Tandis qu’un
mélange direct est approprié pour les préparations de petites quantités (50 g). Un mélangeage en
étape avec un concentré intermédiaire, appelé mélange maitre est recommandé pour de grandes
quantités. Par exemple, des chercheurs ont préparé des mélanges maitres concentrés consistant en
trois composants, avec jusqu'a 50% en poids de montmorillonite et ils ont conclu que la dispersion
était meilleure que celle obtenue par le mélangeage direct. Une comptabilisation in- situ a été
raportée par Tjong et col. [50] Dans cette approche. L’anhydride maléique a été utilisé
premiérement pour gonfler et exfolier la vermiculite ensuite, la vermiculite exfoliée était mélangée
avec le polypropyléne et le dicumyle de peroxyde pour obtenir le polypropylene fonctionnalisé

in-situ.
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1.5.2. Influence de la présence de la nanocharge sur la microstructure de la

matrice polypropyléne

L’incorporation de nanofeuillets modifiés s’accompagne de la création d’une interphase
entre la matrice et le feuillet modifié chimiquement. Cette interphase a un réle non négligeable vis-

a- vis du reste de la matrice, et donc sur le comportement globale du nanocomposite.

Outre cet effet d’interphase, le deuxiéme paramétre a prendre en compte, est le rapport de
taille entre les nano-objets et les chaines polyméres. Nous rappelons que la taille d’un feuillet de
montmorillonite est environ 500*500*1nm?, et que cette dimension se situe & une échelle similaire &
celle des macromolécules de polymere, contrairement aux renforts inorganiques classiques, de taille
micronique.

Dans le cas ou la structure du nanocomposite est de type exfolié, les chaines du polymeére
vont étre en contact avec une surface organophile importante, de dimension comparable a leur taille.
Par contre, si la structure du nanocomposite est de type intercalé, les chaines polymeres situées
dans le volume ineterfoliaire, vont étre confinées entre deux surfaces organophiles.

Cette notion d’échelle commune entre le renfort et le milieu hote, est un premier élément de

réponse pouvant expliquer les propriétés obtenues par les matériaux nanocomposites [50].

1.5.3. Cristallisation

L’addition de I’argile et de I’agent compatibilisant dans la matrice polypropyléne présente
des effets différents sur la vitesse de cristallisation. L’argile seule conduit & une vitesse de
nucléation plus grande et des sphérolites plus petites, pour des nanocomposites intercalés [51]. La
figure 1.5 montre clairement la diminution de la taille des sphérolite en augmentant le taux de
I’argile [52]. L’ajout de 1’agent compatibilisant seule a la matrice polypropyléne diminue d’une
maniére significative la vitesse de cristallisation [53]. Cette derniere affecte la structure de la
nanocouche, ainsi : durant la cristallisation des nanocomposite intercalés, 1’espace interfoliare peut
étre augmenté en augmentant la température de cristallisation [54]. Des températures élevées de
cristallisation conduisent aussi a une augmentation des fraction de la forme-y et une diminution des
fractions de la forme-o. d’un nanocomposite de polypropyléne intercalé. A des températures de
cristallisation supérieures ou égales a 110°C, I’argile s’est avérée étre principalement situés dans
les régions intersphérolites donnant lieu a un module plus élevé. Les nonocouches peuvent en plus
perturber la structure et augmente la distance interchaines, ceci conduit a des propriétés barriéeres

meilleures [55].
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Figure 1.5. Micrographes de nanocomposite PP/argile organophile, (a) PP pur, (b) PP/4.6
pds% (c) PP/8.4 pds% [52]

1.5.4. Stabilité de la morphologie
La stabilit¢ de la morphologie a I’état fondu, est une mesure de la force d’interaction entre
les couches silicates et la matrice polymere. Reichert et col. [56], ont fait le recuit des échantillons
de naocomposites polypropyléne par moulage par injection dans un fourreau a 220°C. lls ont
observé un grossissement de la morphologie (cf. Figure 1.6). Mania et col. [43], ont préparé
differents échantillons de nanocomposite de PP par moulage par compression a 180°C. L’évolution
de la structure apres differents temps de recuit a été suivie par diffraction des rayons-X. Les
nanocomposites ont été préparés avec de 1’argile organophile et deux matrices. La premiére matrice
est le polypropyléne seul, alors que la deuxiéme est le PP-g-MA seul. Dans les deux cas le
composite est précipité a partir d’une co-suspension de I’argile et de la matrice dans un solvant
commun. Aprés, des échantillons ont éte prépare par moulage par compression a 180°C. Dans le
17



Chapitre | Synthése bibliographigue

premier cas avec la matrice PP pur, la structure qui était au début presque toute exfoliée devienne
fortement intercalée apres 15 min. Cependant, dans le second cas avec le PP-g-MA comme matrice,
le nanocomposite n’a pas montré un grand changement aprés 30 min, ce qui peut étre une

indication de fortes interactions entre le polymére et I’argile.

(sl b

Figure 1.6. Images TEM de nanocomposite de polypropyléne préparé par moulage par
injection (a) avant recuit, (b) apres recuit, [56]

1.5.5. Morphologie

Une certaine évaluation du degré de dispersion est obtenue a partir des tracés de rayons-X.
La figure 1.7 présente les tracés DRX de trois nanocomposites de polypropylénes, préparés avec 5%
en argile organophile, et 10% de trois différents polypropyléne maléique. Le taux d’anhydride dans
le PP greffé varie entre 0,37% pds et 1,3% pds. Le pic caractéristique de la montmorillonite
apparait bien pour le nanocomposite (NC1) avec la plus faible teneur en PP-g-MA, mais il est
moins apparent pour les deux autres. Cela peut indiquer que le degré d'exfoliation est moins pour
NC1. Une bonne discrimination de la structure des trois nanocomposites peut étre obtenue a partir
de P’analyse des micrographes de la microscopie électronique a transmission. Deux images

représentatives du nanocomposite avec le compatibilisant G-3015 sont présentées en la Figure. 1.8.
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Dans les deux images des feuillets individuels exfoliés sont observés avec des empilements des
feuillets intercalés [57].
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Figure. 1.7. Diffractogrammes RX de I’argile organophile et de trois polypropyléne
nanocomposites avec 5%pds en argile organophile( Cyg) et 10%pds en PP-g-MA, les grades du PP-
g-MA sont 0,37% pds en MA pour le NC1, 0,94%pds pour le NC2 et 1,3% pour NC3

(L) (b)

Figure 1.8 Deux images TEM pour NC2 nanocomposites polypropyléne
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Hong et col.[58] ont essayé d’améliorer la dispersion de I’argile dans une matrice de
polypropyléne par 1’addition du polypropyléne-g-anhydride maléique-styréne (PP-g-MA/ST). Les
diffractogrammes de rayons X ont montré un déplacement du pic caractéristique de la
montmorillonite (001) vers les faibles angles par 1’addition de I’agent compatibilisant, indiquant
une intercalation du PP-g-MA/ST dans les couches silicates. Les micrographes de la microscopie
électronique a transmission (c .f. Figure 1.9) ont montré que la montmorillonite organophile est
partiellement exfoliée en présence du PP-g-MA/ST.

Kim et col. [59] ont étudié I’effet du rapport PP-g-MA/montmorillonite organophile sur la
morphologie des nanocomposites de polypropylene. Le compatibilisant utilisé présente 1% pds
d’anhydride maléique. Ils ont observé que le degré de la dispersion et le taux d’exfoliation
augmentent avec 1’augmentation du rapport PP-g-MA/montmorillonite organophile. La figure 1.10

présente une illustration schématique du changement morphologique dans les nanocomposites TPO.
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Figure 1.9. .Diffractogrammes RX des nanocomposites polypropyléne et montmorillonite
organophile avec différents taux de PP-g-MA/ST [57]
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Figure 1.10. lllustration schématique des changements morphologiques dans les
nanocomposites TPO/PP-g-MA/MMT avec I’augmentation du rapport PP-g-MA/argile
organophile a une concentration fixe de montmorillonite.

1.5.7. Rhéologie

L’état de dispersion a 1’état fondu, étre impliqué a partir de la rhéologie a 1’état fondu. Les
deux modules dynamiques : le module élastique G’ et le module visquex G’ augmentent avec le
taux des couches silicates a de faibles amplitudes de cisaillement oscillatoire [60]. Les courbes de
la viscosité dynamique sont reliées au facteur de forme moyen et ainsi le degré d’exfoliation [46],
parce que la viscosité intrinséque de telles suspensions augmente avec le facteur de forme moyen
des particules [61]. Marchant and Jayaraman [46], ont obtenu une valeur limite de la viscosité
dynamique de quelques nanocomposites fondus a faibles fréquences. Cependant, d’autres ne
montrent pas cette limite. Lertwimolnun et col. [62], ont tracé le modéle de Carreau-Yasuda
modifié qui inclut les courbes de la contrainte au seuil a la viscosité complexe des nanocomposites
de polypropyléne et montre que la valeur estimée de la contrainte au seuil augmente en augmentant
le rapport compatibilisant/argile a un maximum de 800Pa pour un rapport de 5. Ces nanocomposites
ont été prépares avec 5% pds de la cloisite 20A, et du PP-g-MA contenant 1%pds en anhydride

maléique.
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Okamoto et col. [63,64] ont observé que 1’évolution de la nanostructure durant 1’extension
uniaxiale et durant 1’extension biaxiale, conduit a un durcissement du nanocomposite polypropylene
fondu, alors que la matrice polypropyléne seule ne montre aucun durcissement. La matrice était le
polypropyléne fonctionnalisé avec 1’anhydride maléique. La nature et le taux d’agrégation aussi
bien que I’orientation dominante étaient différents dans les deux types d’écoulement. Les agrégats
dans I’extension uniaxiale ont été supposes d’étre du type « chateau de carte », alors que dans

I’extension biaxiale, ils peuvent étre superposés en couches paralleles.

1.5.8. Propriétés mécaniques

La plupart des données des propriétés mécaniques rapportées dans la littérature ont été
obtenues avec les nanocomposites de polypropyléne qui présentent des structures largement
intercalées. Svoboda et col. [47], ont étudié des nanocomposites intercalés de polypropyléne dont le
rapport PP-g-MA/argile est de 1/1. Le taux d’amélioration du module d’Young est plus grand a
partir de 2%pds d’argile. C’est contrairement aux polymeéres renforcés par les fibres ou le module
augmente fortement a des taux élevés de charges. Une augmentation de 30% a un taux de charge de
5%pds en argile a été obtenue. Seulement, un effet 1éger du poids moléculaire du PP-g-MA sur le
module a été observé. La contrainte a la rupture des nanocomposites intercalés de polypropyléne,
augmente brusquement d’environ 12 % par ’addition de 1% d’argile. La contrainte a la rupture des
nanocomposites intercalés de PP diminue significativement par I’addition du PP maléique a faible
poids moléculaire. D’autres auteurs [42, 43, 64, 65] ont obtenu des améliorations similaires avec
5% pds en argile. Reichert et col.[44] ont trouvé que le module d’Young est sensible a la longueur
de chaine alkyle dans le surfactant aussi bien qu’au poids moléculaire du compatibilisant. Ellis et
D'Angelo [66], ont montré dans le tableau I. 2 la quantité du talc qu’il faut ajouter afin d’aboutir a
des améliorations similaires dans les propriétés. Il est clair a partir de ce tableau que pour une
augmentation de 30% dans le module d’Young, il faut ajouter 23% en talc. La contrainte a la
rupture est diminuée par I’addition du talc. Ellis et D'Angelo [66], ont obtenu des structures
intercalées avec une argile organophile (1.31 PS) avec un traitement en silanes. Le nanocomposite
intercalé avec 5%pds de cette argile présente une amélioration de 25% dans le module qui est

équivalent a une addition de 25% pds en talc.

Des améliorations des propriétés ont été trouvées pour des nanocomposites fortement
exfoliés pour lesquels il ya disparition du pic dans les tracés des rayons-X. Ton-That et col. [45],
ont obtenu une augmentation de 30% dans le module d’Young par la dispersion de 2%pds

seulement de la Cloisite 15A avec le compatibilisant PP-g-MA de 330,00 en poids moléculaire. La
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contrainte a la rupture est améliorée jusqu’a 13%. De grandes améliorations sont obtenues avec le

module de flexion.

Tjong et col. [50] ont élaboré des nanocomposites de polypropyléne avec 2% en poids de la
vermiculite traitée avec 1’anhydride mal€ique pour une compatibilisation in-situ. Le module de
Young est amélioré de 0.83GPa pour le PP pur & 1,3GPa pour le nanocomposite de 2%pds.
L’amélioration de la contrainte a la rupture est plus importante allant de 28MPa jusqu'a 37MPa.

Zoukrami et col. [67] ont trouvé que ’incorporation des particules de silice dans la matrice
polypropyléne sans 1’utilisation d’agents de couplage entraine une augmentation du module
d’Young de 11%. L’addition du compatibilisant PP-g-MA conduit & une augmentation de 25% du

module.

Tableau 1.2. Les propriétés mécaniques des nanocomposites intercalés de PP et du PP chargé avec le talc

azs-°Cc
Echantillon Contrainte a la Module de Contrainte de Module de flexion
rupture Young felexion (GPa)
(MPa) (GPa) (MPa)
PP de base 38.1 1.97 67.9 1.89
5 % pds 1.31PS dans PP 38.7 2.38 66.3 2.13
5 % pds 1.31 PS dans PP 40.2 2.40 - -
aprés un mélange étendu
20%pds du talc dans PP 35.2 2.34 64.3 2.75
30%pds du talc dans PP 35.3 3.13 - -
40% pds du talc dans PP 33.9 3.65 61.0 3.29

1.6. Les polymeres biodégradables

Les matériaux biodégradables sont des matériaux qui sont aptes a subir un processus de
décomposition sous forme de dioxyde de carbone, de méthane, d'eau, de composés non organiques
ou de biomasse, le tout sous l'action enzymatique des micro-organismes. La biodégradabilité d’un
matériau se définit, alors, comme la capacité intrinséque du matériau a étre dégradé par une attaque
microbienne, pour simplifier progressivement sa structure et finalement se convertir en CO,, H,O
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et/ou CH,4 et une nouvelle biomasse. Différentes sources de polymeres peuvent étre utilisées pour

produire de tels matériaux [68].

1.6.1. Classes des polymeres biodégradables

Selon l'origine des matiéres premieres et des voies de synthése, on distingue deux
possibilités de production des matériaux biodégradables: la voie des polymeres biodégradables issus
de [lindustrie pétrochimique et celle des polymeres biodégradables issus de ressources

renouvelables.

1.6.1.1. Polymeres biodégradables issus de ressources fossiles (pétrochimiques)

De nombreux polymeéres biodégradables peuvent étre obtenus a partir de ressources fossiles,
notamment le poly(e-caprolactone) (PCL), le polyéthylene téréphtalate (PET) modifié, le carbonate
de polyester (PEC) et dautres polyesters aliphatiques et des copolyesters aliphatiques et
aromatiques.

Les premiers développements de ces matériaux datent du début des années 70. Il s'agissait
de développer des polymeres combinant les bonnes propriétés d'usage des polymeres
conventionnels et la propriété d'étre dégradée par les micro-organismes. Dans cette catégorie, sont
placés les matériaux « dégradables » obtenus a partir de I'association de polymeéres traditionnels
d'origine pétrochimique, tel que le polyéthylene, avec un composé naturel biodégradable qui peut
étre de I'amidon ou de la cellulose.

Le polyéthylene constitue alors la matrice de I'ensemble et I'amidon (environ 10 %) est
dispersé au sein de la structure. Les micro-organismes consomment I'amidon et laissent le polymére
bio-fragmenté [70].

Les polyoléfines, le polyéthyléne et particulierement le polypropyléne, peuvent étre
oxydativement instables dans I'environnement. Cette instabilité est issue de la présence d'impuretés
au sein du polymeére, les plus courantes sont des molécules porteuses de groupements
hydroperoxydes, impuretés qui induisent une instabilité vis-a-vis de I'oxydation [71].

Les matériaux oxo-dégradables, parfois appelé oxo-biodégradables, sont des
thermoplastiques additives. Il s'agit d'un polyéthyléne contenant un agent oxydant qui serait selon
certains spécialistes, du dithio carbamate de fer, du nickel, du manganése ou du stearate de nickel
pour favoriser la « biodégradation ». lls ne sont donc pas biodégradables, mais plut6t
«dégradables». Ces métaux, n'étant pas assimilables par les microorganismes, pourraient poser un

probléme d'écotoxicité [70].
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Figure 1.11 Classement des polymeres biodégradables [69]

L'un des polyesters aliphatiques pétrochimiques les plus connus est assurément le poly(e-
caprolactone) ou PCL. Sa dégradation s'opére par clivage de la fonction ester par hydrolyse ou
scission enzymatique. La PCL peut étre obtenue par polymérisation d'ouverture de cycle de la
lactone correspondante, I'e-caprolactone, catalysée par un catalyseur a base d'étain, plus
précisément, I'octoate d'étain [71]. Des réactions de polycondensation, permettant I'obtention de la
PCL, nécessitent des températures élevees (supérieures a 180°C), des temps de polymérisation tres
longs et I'élimination des sous-produits pour finalement ne conduire qu'a des polyesters de masses
molaires peu élevées qui ne garantissent pas au matériau des performances thermo-mécaniques
acceptables. La catalyse de coordination est la méthode la plus utilisée tant au niveau des études
scientifiques qu'en production industrielle [72].

D'autres polyesters biodegradables sont également produits industriellement par réaction de
condensation a haute température entre des diols et des diacides carboxyliques. Dans ce groupe sont
répertoriés les polyesters entiérement comme le

aliphatiques poly(butyléne/éthyléne-

adipate/succinate) obtenu par réaction de condensation de I'éthyléne glycol et du butane-l,4-diol
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avec les acides adipiques et succiniques et commercialisés par « Showa High Polymers » sous le
nom de Bionolle®, et les polyesters aromatiqgues comme le poly(butyléne adipate/téréphtalate),
produit par réaction de condensation entre le butane-l,4diol et un mélange d'acide adipique et
téréphtalique (avec moins de 25 % en diacide aromatique), commercialisé a la fois par Eastman
Chem (Eastar Bio®) et par BASF (Ecoflex®) [71].

L'utilisation des polymeéres biodégradables issus de la pétrochimie présente des
inconvénients non négligeables. Tout d'abord, étant d'origine fossile, leur dégradation produit du
CO, qui est renvoyé dans I'atmosphére, contribuant de ce fait a I'augmentation de I'effet de serre.
Ensuite, il convient de se soucier de la disponibilité de ces matieres premieres, qui sont loin d'étre
inépuisables et dont le prix ne cesse d'augmenter.

Le contexte écologique et économique actuel met I'accent sur la nécessité de substituer les
matériaux plastiques d'origine pétrochimique par des matériaux plastiques biodégradables issus

d'une biomasse renouvelable.

1.6.1.2. Polymeres biodégradables issus de ressources renouvelables

Les biopolymeres biodégradables issus de ressources renouvelables peuvent étre classés en
trois catégories:

. les polymeres d'origine bactérienne comme les lipides de type acide gras tels les
polyhydroxyalcanoates (PHA);

. les polymeéres issus directement des ressources végétales: polysaccharides, protéines et
lipides;

. les polyméres dont seuls les monomeéres sont issus de la biomasse tels que les polyméres
dérivés des acides lactiques: le poly(acide lactique) noté PLA.

Ces biopolymeres, aussi dénommeés biomatériaux, sont synthétisés dans les plantes ou les

microorganismes par voie enzymatique et sont de ce fait dégradés rapidement dans un milieu
biologique. lls présentent en outre I'avantage non négligeable, de ne pas contribuer a I'augmentation
de l'effet de serre. En effet, le CO, issu de leur dégradation réintégre le cycle biologique ou il
permet de synthétiser de nouvelles biomolécules via le processus de la photosynthese. Le bilan
global en CO, peut ainsi étre nul et sans effet négatif sur notre environnement.
. Le tableau 1.3 donne un apercu de la large gamme des biopolymeres naturels. En général,
ces molécules peuvent étre fournies par le bétail, les cultures, les végétaux forestiers, les formes de
vie marine (ex. algues, mollusques et crustacés), les bactéries et et les champignons microscopiques
[73].
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Ces dernieres années, les polyméres biodégradables ont attiré beaucoup d’attention. Les
sources renouvelables des matériaux polymériques offrent une alternative au maintien d’un
développement durable d’une technologie attractive écologiquement et économiquement. Les
innovations dans le développement des matériaux a partir des polymeres biodégradables, la
préservation de matiéres premieres a base de fossiles completent la dégradabilité biologique, la
réduction dans le volume de guarbage et la compostabilité dans le cycle naturel, protection du
climat par la réduction du dioxyde de carbone libéré, aussi bien que les possibilités d’application
des ressources d’agriculture pour la production des matériaux verts sont quelques-unes des raisons

pour lesquelles ces matériaux ont suscité I'intérét académique et industriel.

Les polymeéres biodégradables a base de sources renouvelables utilisé jusqu’a présent pour la
préparation des nanocomposites sont le polyacide lactique (PLA), poly(3-hydroxy butyrate) (PHB)
et ces copolymeres, I’amidon thermoplastique, huiles de plantes, cellulose, gélatine, chitosane , etc.

[74].

Tableau 1.3 . La famille des biopolyméres d'origine naturelle

Polyesters Polysaccharides

PLA(polymeéres d’acides lactiques) (plantes /algues)

PHA(polyhydroxyalcanoates) Amidon, Cellulose, Pectine, Agar, Alginate,
Carraghénane, Konjac, Gommes

Protéines

Zéine, Gluten, Polyacides aminés Polysaccharides (d’origine animale)

Silks, Collagéne/gélatine, Elastine Acide hyaluronique, Chitine / chitosane

Résiline, Adhésives, Sérum d'albumine

Soya, caséine Lipides / surfactants

Acétoglycérides, cires, Emulsan

Polysaccharides bactériens
Gellane, Dextrane, Xanthane Polyphénols

Curdlane, Lévane, Polygalactosamine Lignines, Tannins, Acides humiques
Celluloses bactériennes

Autres polymeres

Polysaccharides fongiques Shellac

PGlucane de levure PGA (poly-gamma-glutamique)

Pullulane, Elsinane Polyméres synthétisés a partir de graisses et
d'huiles (ex :. nylon a partir de I'huile de
ricin)
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1.6.2. Dégradation des matériaux polymeriques

Les matériaux polymeéres sont exposés a la dégradation durant la fabrication, la
transformation et l'utilisation a long terme. La dégradation est un changement destructif de la
structure  chimique, des propriétés physiques, ou de l'apparence du polymere.
Les polymeres environnementalement biodégradables : ce sont les polymeres qui se dégradent par
I'effet combiné et cumulatif de la chaleur, de la lumiére, du soleil, de I'oxygéne, de l'eau, de la
pollution, microorganismes (bactéries, champignons, algua, etc. de Macroorganismes (insectes,
grillons, cloportes, les escargots, etc.). d’action mécanique, du vent et de la pluie etc ..

Les mécanismes principaux de la dégradation de I'environnement sont la photolyse, la
thermolyse, 1’hydrolyse, 1’oxydation et 1’attaque biologique. La dégradation environnementale des
polymeéres peut ainsi étre divisée en processus biocatalytiques introduisant les enzymes
(biodégradation) et les processus chimiques et radicalaire (la dégradation de la dégradation
physico-chimique), tels que I'oxydation, I’hydrolyse, I’irradiation. La dégradation oxydative et la
biodégradation sont les processus les plus importants impliqués dans la dégradation
environnementale des polyoléfines [75].

1.6.2.1. Biodégradion des polymeres

La biodégradation peut étre définie de la fagon suivante : « il s’agit d’une fragmentation, par
I’action de microorganismes, avec perte des propriétés mecaniques ou avec modification
chimique ». La structure du matériau se simplifie pour finalement se convertir en H,O, CO, et ou
CH,, une nouvelle biomasse et éventuellement en résidus. La biodégradation est donc une
dégradation catalysée par des microorganismes. Ces phénomenes de dégradation et biodégradation
sont différents, mais il n’est pas aisé, au cours de la désintégration et de la disparition d’un

matériau, de séparer la dégradation abiotique et biotique.

Le processus biochimique est résumé par les équations suivantes ( C représente le
carbone) :
Conditions aérobiques :
Cpolymére + O2 _’COZ'l' HZO + Crésidus + Cbiomasse + sels

Conditions anaérobiques :

Cpolymére _— COZ + HZO + CH4 + Crésidus + Cbiomasse + sels
28



Chapitre | Synthése bibliographigue

Au cours de la dégradation d’un matériau, sa structure se simplifie progressivement.

La biodégradation peut donc avoir lieu en présence ou en absence d’oxygéne, en milieu solide ou
aqueux.

Il existe trois éléments clés indispensable pour la biodégradation [76, 77]:

1. Les microorganismes : la base de tout processus de biodégradation est 1’existence de
microorganismes capables de synthétiser les enzymes actives sur le polymeére cible, afin
d’initier le processus de fragmentation et de minéraliser les monomeres et oligomeres
formés par le processus.

2. L’environnement : certains facteurs sont indispensables au processus de
biodégradation, comme la température, I’humidité, les sels minéraux, 1’oxygéne,
I’¢1ément le plus significatif étant I’humidité.

3. Le substrat: la structure du polymére influence le processus de biodégradation. Ces
facteurs structuraux comprennent les liaisons chimiques, le degré d’hydrophobicité, la
stéréochimie, la distribution des masses moléculaires, la cristallinité et d’autres aspects

morphologiques.

1.6.2.1.1. Les différentes étapes de la biodégradation

La biodégradation a lieu en deux etapes: la dégradation primaire (ou partielle) et la
dégradation totale. La premiére étape correspond a des ruptures de chaines. Il ya fragmentation du
polymere. Au cours de cette phase, la surface de contact entre le polymere et le microorganisme
augmente. Ainsi, la décomposition des macromolécules en chaines plus courtes peut avoir lieu.
Cette étape a généralement lieu a ’extérieur des cellules des microorganismes en raison de la taille
et de I’insolubilité de ces macromolécules. Les enzymes extracellulaires sont responsables de ces
ruptures. Ce sont des endo-enzymes (clivage au hasard des liaisons internes des chaines des
polymeres) ou des exo-enzymes (clivages des unités monomeres terminales de la chaine principale).

La deuxiéme étape correspond a la minéralisation. Lorsque les fragments oligomeres formés
sont suffisamment petits, ils sont transportés a I’intérieur des cellules ou ils sont bioassimilés par les
microorganismes, puis minéralises. 1l ya alors formation de gaz (CO,, CH4, N2, Hy), d’eau, de sels,

de minéraux et d’une nouvelle biomasse [78].
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1.6.3. Les facteurs biologiques de la biodégradation

1.6.3.1. Les microorganismes

Le terme «microorganisme » couvre un groupe hétérogéne d’étres vivants de taille
microscopique et pour la plupart, unicellulaire. Les microorganismes appartiennent a deux
principaux groupes :

- Les procaryotes qui n’ont pas de noyau. Ils comprennent les eubactéries,
- Les eucaryotes dont I’ADN est contenu dans un noyau délimité par une double membrane.

Ils comprennent les protozoaires, les algues unicellulaires et les champignons.

Les champignons et les bactéries ont évolué durant des millions d’années et ont développé la

capacité a dégrader toutes sortes de composés chimiques apres une période d’adaptation.

1.6.3.2. Les enzymes

Les enzymes sont des catalyseurs biologiques. Elles induisent des augmentations trées
importantes des vitesses de réaction dans un environnement qui, sans elles, ne serait pas favorables
a ces réactions biochimiques. Elles sont produites par les cellules (animales, végétales ou
microbiennes).

D’un point de vue structural, toutes les enzymes sont des protéines spécialisées de structure
tridimensionnelle et dont les masses moléculaires varient entre 10° et 10° Da.

L’activité d’un enzyme est reliée a sa structure conformationelle, qui présente certaines
régions spécifiques a la surface, formant ainsi un site actif. L’activité de I’enzyme disparait avec la
perte de sa conformation. L’interaction entre I’enzyme et le substrat a lieu sur ce site actif et conduit
a la réaction chimique. Les sites actifs sont spécifiques pour un substrat donné ou une série de
substrats.

Les enzymes sont classées en six groupes, selon leur activité : hydrolases, estérases,
isomérases, réductases, lyases et ligases. Elles donnent lieu a différents mécanismes catalytiques.
Pour la biodégradation des polymeres, ces mécanismes sont typiquement 1’hydrolyse et 1’oxydation

biologiques [79].

1.6.5. Mesure de la biodégradabilité des polymeres

Etant donné les différents mécanismes disponibles pour la biodégradation d'un polymére,
elle ne dépend pas seulement de la chimie des polyméres, mais aussi de la présence des systémes

biologiques impliqués dans le processus. Lors de I'instruction de la biodégradabilité d'un matériau,
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I'effet de I'environnement ne peut étre négligé. L'activité microbienne et donc biodégradabilité est
influenceée la:

*Présence de micro-organismes

* Disponibilité de I'oxygene.

« Quantité d'eau disponible

*Température

« Chimie de l'environnement (électrolytes, pH, etc).

Afin de simplifier I’ensemble de 1’image, les environnements dans lesquels se produit la
biodégradation sont divises dans les deux environnements, aérobie, ou lI'oxygene est disponible, et
anaérobie, ou aucune présence d'oxygene. Ces deux eléments peuvent a leur tour étre subdivisés en
aquatiques et de milieux hautement solides.

De nombreuses méthodes pour mesurer la biodégradabilité des polymeres ont été
développées. En raison des définitions légérement différente ou a l'interprétation du terme
«biodégradabilité», les différentes approches ne sont donc pas équivalentes en termes
d'informations qu'ils fournissent ou l'importance pratique. Depuis I'exposition environnementale
typique qui comprend I'incubation d'un substrat polymeére par des microorganismes ou des enzymes,
seul un nombre limité de mesures sont possibles. Il s'agit notamment de celles relatives aux
substrats, aux micro-organismes, ou aux produits réactifs. Quatre approches communes disponibles
pour étudier les processus de biodégradation sont utilisées.

«Contrdle de la croissance microbienne
«Controle de I'épuisement des substrats
*Suivi des produits de la Réaction.
«Surveillance des changements dans les propriétés du substrat.
Les Mesures pour tester la biodégradabilité des polymeres sont généralement basées sur un

ou plusieurs de ces quatre approches de base [78].

1.6.6. Application des polymeres biodégradables

Trois grands créneaux d’applications sont identifiés par rapport aux propriétés des
biopolymeéres : la médecine, 1’agriculture et les emballages.
En médecine et pharmacie

Les premiéres applications des biopolyméres sont médicales d’autant plus que leurs colts
élevés de départ se justifient dans ces applications a haute valeur ajoutée. Leurs propriétés de

biocompatibilité et de biorésorbabilité associées a leur résistance mécanique sont trés importantes
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pour assurer les fonctions attendues dans ce domaine [79]. Plusieurs types de biopolymeéres sont
actuellement employés dans le domaine meédical. Les polyesters de synthése tels que les
polylactides (PLA) et les polyglycolides (PGA) ainsi que leurs co-polymeres polylactides-co-
glycolides (PLGA) sont connuset utilisés pour les fi Is de suture et les implants médicaux. Ces
biopolyméres sont bien tolérés et ne présentent aucune toxicité pour 1’organisme (www.vbm.fr,
2006). D’autres biopolyméres comme les polyhydroxyalcanoates (PHA), la cellulose ou les
polyacides aminés conviennent egalement pour les applications médicales [80, 81, 82].

En agriculture

En agriculture, la propriété de biodégradabilité des biopolymeéres est essentielle dans les
applications [83]. Dans ce domaine, les films de paillage & base de biopolymeéres s’imposent
progressivement en remplacement aux paillis en polyméres conventionnels. Leur fonction
principale est de réduire 1’évaporation de I’eau et d’accroitre la température du sol pour favoriser la
croissance des jeunes plantes au printemps. Des travaux d’enlévement, de nettoyage et de traitement
des déchets plastiques sont des lors indispensables par la suite. Ainsi les paillis en polymeéres
biodégradables évitent le ramassage et le traitement des déchets puisqu’ils se dégradent in situ. Des
gains économiques et environnementaux évidents sont obtenus. Par ailleurs, leur biodégradation
rapide évite I’incinération habituelle des films de paillage conventionnels, productrice d’éléments
toxiques dans 1’environnement et le colt de main-d’oeuvre [83].

En agriculture marine, les biopolymeres sont employés pour confectionner les cordes et les filets de
péche. lls sont également utilisés comme supports pour les cultures marines [84].

Les polymeéres a base d’amidon sont les plus utilisés dans le domaine de 1’agriculture. Le
matériau doit répondre au critére de biodégradation et une durée de vie suffisante afin de remplir sa
fonction. En effet, la dégradation trop rapide d’un film de paillage pourrait entrainer, par exemple,
une croissance des adventices et des dégats sur les cultures [85].

En emballage

Dans le domaine de la vie courante, le secteur de I’emballage est un autre créneau important
pour le marché des polymeres biodégradables. Ces derniers apportent une solution aux problemes
de dechets mais nécessitent toutefois la mise en place d’une filiere de gestion de déchets adequate a
ce type de produits. Ainsi I’organisation d’une filiére de compostage est indispensable pour assurer
une valorisation optimale de ces emballages biodégradables [86]. Outre leur biodégradabilité, les
biopolymeéres présentent d’autres propriétés intéressantes pour les applications dans le domaine de

I’emballage.
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A part leur fonction premiére de protection des produits, les biopolyméres offrent aux
emballages d’autres fonctions grace a leurs propriétés intrinséques. On peut citer, par exemple, leur
perméabilité a la vapeur d’eau intéressante pour emballer les produits frais comme les fruits et les
Iégumes [87]. Trois types de biopolymeéres, les polylactides (PLA), les polymeres a base d’amidon
et les polyméres a base de cellulose, connaissent actuellement un développement industriel pour la
fabrication des emballages. Ces biopolyméres permettent de couvrir une large gamme
d’applications dans le secteur emballage. Quelques applications actuelles des biopolymeéres dans le

domaine des emballages sont citées dans le tableau I .3.

Tableau 1.3. Les applications en emballage des biopolymeres

Polymeres Applications Producteurs

Amidon Emballages films Novamont,
alimentaires et produit Rodenburg
d’hygiéne, sacs de Biopolymers,
pomme de terre, Biotec, etc.

couverts jetables,
emballages de calage,
plateaux de légumes, fi lets

Cellulose Emballages films Innovia fi Ims,
alimentaires, Eastman
emballages films Chemicals BV,
divers Mazzucchelli,
etc.

Polylactide Raviers et pots, Natureworks

(PLA) bouteilles d’eau LLC,

et de lait, gobelets Mitsui Chemicals,
jetables, divers Shimadzu,
emballages alimentaires, Galactic, etc.

fenétres transparentes
d’emballage de pain,
emballage fi Im divers,

blisters, etc.
Polyhydro- Emballages cosmétiques, Metabolix,
xyalcanoates emballages films, Procter
raviers et couverts and Gamble
jetables

1.7. Poly (acide lactique)

Le poly(acide lactique) PLA, est un polyester thermoplastique aliphatique. La structure
moléculaire du PLA est présentée schématiquement en la Figure 1.12. Le PLA a haut poids
moléculaire est généralement produit par la polymérisation par ouverture du cycle du monomeére
lactide. La conversion du lactide a un polylactide a haut poids moléculaire peut étre achevée par
deux voies. Cargill-Daw utilisait un nouveau processus du solvant libre et un nouveau processus de
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distillation pour produire toute une gamme de polyméres [88]. La nouveauté essentielle du
processus se trouve dans la capacité¢ d’aller de 1’acide lactique a un acide polylactique a bas poids
moléculaire, suivie par une dépolymérisation contr6lée pour produire un dimer cyclique, appelé
lactide. Ce dernier est maintenu sous forme liquide et purifié par distillation. La polymérisation
catalytique par ouverture de cycle (ring-opening) du lactide intermédiaire produit le PLA avec des
poids moléculaire contrdlés. Le processus est continu et sans nécessité de separer le lactide
intermédiaire. En revanche, Mitsui Toatsu[89] utilise un processus a base de solvant, dans lequel un
PLA a hauts poids moléculaire est produit par une condensation direct utilisant une distillation

azéotropique pour enlever I’eau de la condensation continue.
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Figure 1.12. Structure moléculaire du Poly(acide lactique) PLA

Les grades du PLA commercialement disponibles sont des copolyméres du poly (L-lactide) avec
meso-lactide ou D-lactide. La quantité de 1’énantioméres D affecte les propriétés du PLA tels que la
température de fusion, le degré de cristallinité ....etc. Le PLA est facile a fabriquer et possede de
bonne propriétés mécaniques, plasticité thermique et biocompatibilité, et il est donc un polymere
prometteur pour diverses applications finales [90-91].

1.7.1.Méthodes de synthese du PLA
L'acide lactique peut étre polymérisé par deux méthodes chimiques
> La polycondensation directe qui conduit a des polymeéres de faibles masses molaires
(oligomeres).
» L'ouverture du cycle dilactonique du lactide, dimére cyclique d'acide lactique qui conduit a

des polyesters de masses molaires élevées [91].
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1.7.2. Propriétés du PLA

Le PLA produit par les deux types de procédés est normalement un polymere linéaire. Par
rapport aux polyoléfines, le polymére a une élasticité faible a 1’état fondu comme le met en
évidence le faible gonflement en sortie de filiére. Ce fait peut entrainer des inconvénients pendant
les procédés d’extrusion habituellement utilisée pour I’obtention de films par coulage, le couchage
du papier et la fabrication de films par soufflage. Cette faible élasticité peut s’améliorer en
produisant une ramification du polymere.

Cargill utilise par exemple de petites quantités d’une huile naturelle époxydée pour
introduire des ramifications dans la chaine de polymere pendant la polymérisation [92]. Selon les
informations données par cette entreprise, cette technique est préférée aux postmodifications qui ont
été utilisées pour certaines applications. La ramification obtenue pendant la polymérisation a
I’avantage additionnel de réduire la viscosité de mélange, ce qui est intéressant pour faciliter la mise
en ceuvre. Pour avoir une élasticité encore plus élevée, des techniques additionnelles comme la
réticulation avec des agents comme les peroxydes peuvent étre utilisées, ou une tres petite quantité
peut augmenter 1’élasticité, et conduit a une légere diminution de la viscosité [93]. Du point de
vue structurel, il existe une gamme tres large de polymeéres de PLA, avec des polyméres amorphes,
avec une température de transition vitreuse de 60°C et des produits semi-cristallins et également
hautement cristallins avec un point de fusion entre 130 a 180°C.

Les propriétés mécaniques de base du PLA sont similaires a celles du polystyréne et du
PET. Les propriétés les plus remarquables des PLA sont la résistance a 1’¢longation, la résistance
aux produits gras et produits de consommation courante, d’excellentes propriétés barriéres aux
ardbmes et goQt, une bonne scéllabilité a chaud et une bonne imprimabilité. En plus, des technologies
ont été développees pour rendre le PLA plus flexible en utilisant des plastifiants d’origine
renouvelable (par exemple le triacétyl n-butylcitrate).

Grace a ce type de propriétés et le fait d’étre fabriqués a partir de métabolites et en
conséquence compostable, biodégradable et biorésorbable, ce type de polymere est tres indiqué
pour la fabrication de produits a usage unique [93].

Le poly (acide DL-lactique) est soluble dans la majorité des solvants organiques communs
comme le THF, I’acétone, le chloroforme ou le benzéne tandis que le poly (acide L-lactique) peut
étre dissous principalement dans le chloroforme ou le chlorure de méthyléne. A cause de la
présence du groupe méthyle, le PLA est plus hydrophobe que le PGA et en conséquence se dégrade

plus lentement par hydrolyse.
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1.7.3. Applications

Ce type de produits a été surtout destiné a des applications a haute valeur ajoutée a cause du
prix elevé de la matiére premiére. De nos jours, on continue avec ce type d’applications mais a
cause de la diminution remarquable du prix, le PLA est envisagé pour la fabrication d’autres

produits d’une valeur ajoutée plus basse.

1.7.3.1.Applications médicales et pharmaceutiques

Les PLA sont bien adaptés a une utilisation comme matériel orthopédique a cause de leur
biodégradabilité, biocompatibilité et thermoplasticité. lls peuvent étre utilisés pour fabriquer des
prothéses pour le replacement des os, des piéces plates d’acier, des broches, ou d’autres objets. Une
des performances les plus intéressantes est la possibilité de controler la vitesse de dégradation de
facon a ajuster la diminution de résistance du matériel polymére de support en méme temps que se
produit la réparation de ’os fracturé. On peut de cette fagon éviter la nécessité de retirer la piéce
aprés réparation par rapport a ’utilisation d’une piéce de métal [94].

Ce type de matériaux a une grande résistance initiale, qui peut diminuer aprés 4 semaines
d’environ 10%. Aprés 12 mois, il peut disparaitre totalement. Ce type de polymeéres peut aussi étre
utilisé pour fabriquer des fils de suture résorbables [95].

Les polymeéres d’acide lactique et d’acide glycolique peuvent étre utilisés comme matrice
dégradable pour la libération contr6lée de substances bioactives [96]. Les avantages de 1’utilisation
de ces polymeéres sont entre autres la disparition sans traces de la matrice polymére, la possibilité
d’adapter le procédé de dégradation selon les applications, la prolongation du temps de demi-vie de
’agent actif (en conséquence on assure un dosage soutenu et controlé, en évitant des concentrations
toxiques), 1’incorporation de la substance active peut étre obtenue a partir d’une solution a 1’état
fondu gréace aux propriétés thermoplastiques de ces polyesters ainsi que de sa structure polaire qui
permet I’insertion de substances polaires et bioactives. Grace a tous ces avantages, de petits
réservoirs peuvent étre fabriqués pour la délivrance contrélée des principes actifs comme des

gélules ou des capsules [97].

1.7.3.2.Applications comme films/emballages

Durant les derniéres années, en raison de la chute du prix du PLA, il est envisagé d’utiliser
ce type de polymeres dans le domaine des plastiques. De la méme fagcon qu’avec d’autres types de
polyméres il est nécessaire d’ajouter des stabilisants, des inhibiteurs-UV, des plastifiants, des agents
de renforcements ou d’autres additifs pour obtenir un matériau plastique répondant & un cahier des
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charges donné. Dans le cas du PLA, il faut chercher essentiellement a le stabiliser contre la
dégradation thermique et a augmenter sa flexibilité et d’autres propriétés mécaniques dans le cas
des films. Des applications ont été développées dans la production de nappes pour la fabrication de
films de paillage agricole ou pour la conversion en produits d’hygiéne comme les couches, les robes

ou blouses pour les hopitaux ou applications similaires.

Il ya aussi des applications dans la fabrication de films soufflés pour la fabrication des
emballages. Dans ce cas, il est nécessaire d’additionner un stabilisant comme du peroxyde qui
réticule le polymére, améliore la stabilité a 1’état fondu et diminue la fragilité. Un plastifiant peut
aussi étre ajouté de fagon a diminuer la température de transition vitreuse jusqu’a une valeur proche
de la température ambiante; le film devient facilement collant. Dans le cas de la fabrication des
films pour emballage, il est aussi important d’assurer de bonnes propriétés barrieres a la vapeur
d’eau et aux gaz. Les propriétés barri¢re a la vapeur d’eau pour les films de PLA sont beaucoup
plus mauvaises que dans le cas du PE ou PP, tandis que les propriétés barrieres a I’oxygéne sont
meilleures. L’orientation bi-axiale, la co-extrusion et 1’utilisation de différents revétements peuvent
améliorer les propriétés barri¢re a la vapeur d’eau.

Dans le cas des films en contact avec des aliments, il est nécessaire de choisir
convenablement le plastifiant de facon a éviter des problémes de migration. Il est possible aussi de
fabriquer des films par coulage ou des feuilles a plat par extrusion qui peuvent étre transformés
apres par thermoformage. Le PLA peut étre utilisé, en substitution a d’autres matériaux plastiques
comme le PE, pour la fabrication d’emballages en association avec le papier. Ce polymere a la
fonction de barriere a I’humidité et, a la différence d’autres polyméres de synthése issus de la

pétrochimie, il facilite le recyclage du papier ou son compostage [98].

1.8. Nano-biocomposites

Les "nano-biocomposites” sont des systémes multiphasés et hybrides constitués d’une
matrice biopolymere (polymere biodégradable et/ou biocompatible) dans laquelle sont dispersées
des charges de taille nanométrique. Les biopolymeéres représentent une alternative intéressante aux
polymeres synthétiques non dégradables classiques pour des applications a durée de vie limitée
(emballages ou pour le domaine biomédical). Cependant pour répondre a des cahiers de charge
industriels, certaines propriétés de ces polymeres doivent étre améliorées. Ces ameéliorations
peuvent étre obtenus en incorporant des nanocharges, telles que des argiles lamellaires
(montmorillonites organo-modifiées). En effet, la structure de la montmorillonite consiste en un

empilement lamellaire qui, une fois exfolié, libére des feuillets de 1 nm d’épaisseur dans la matrice.
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Ces nano-feuillets peuvent par exemple permettre de diminuer la perméabilité aux gaz (en
augmentant la tortuosité au sein du matériau), de renforcer les propriétés mécaniques (rigidité),
d'ameliorer la stabilité thermique et parfois de modifier la cristallinité et donc avoir un impact sur la

transparence du matériau, sa biodégradabilité et sa bio-assimilation [99].

1.8.1. PLA et ses nanocomposites

Au début, Ogata et col. [100] ont préparé des mélénges PLA/montmorillonite modifiée par
la dissolution du polymére dans le chloroforme chaud, en présence de la montmorillonite modifiée
par le dimethyl distearyl ammonium MMT(2C18MMT). Dans le cas du PLA/MMT composite, les
résultats du WAXD (diffraction des rayons X aux grands angles) et SAXS (diffusion des rayons X a
faibles angles) ont montré que les couches silicates formant 1’argile ne peuvent pas étre intercalées
dans le mélange PLA/MMT préparé en solution. En d’autres termes, 1’argile existe sous forme de
tactoides, composés de plusieurs monocouches silicates superposées. Ces tactoides sont
responsables de la formation des structures de géométrie particuliere dans les blends, qui conduit a
des superstructures dans 1’épaisseur du film du blend. Ce genre de caractére structural augmente le
module d’Young de I’hybride. Bandyopadhyay et col. [101] ont rapporté la préparation du
nanocomposite PLA/montmorillonite organo-modifiée intercalé avec une grande amélioration des

propriétés mécaniques et thermiques.

Sinha Ray et col. [102-103], ont utilisé la technique de I’intercalation a 1’état fondu pour la
préparation des nanocomposites intercalés PLA/couches silicate. Pour la préparation du PLA
nanocomposite, la montmorillonite modifiée avec I’octadécyl ammonium (C1sMMT) et le PLA ont
ét¢ premicrement mélangé a sec. Le mélange a été ensuite extrudé a I’état fondu utilisant une
extrudeuse double vis a 190°C pour obtenir des extrudat de PLA de couleur gris claire. Des
nanocomposites chargés avec de petites quantités de o-PCL comme agent compatabilisant ont été
préparé aussi afin de comprendre ’effet de o-PCL sur la morphologie et les propriétés du PLA
nanocomposite [104]. Les spectres de rayons X et les observations TEM ont montré clairement que
les couches silicates de I’argile étaient intercalées, et aléatoirement distribuées dans la matrice PLA.
L’incorporation d’une petite quantité d’o-PCL comme comptabilisant dans les nanocomposites a
mené a un empilement paralléle meilleur des couches silicates et aussi a une floculation beaucoup
plus forte a cause de ’interaction bord-bord des couches silicates. En raison de I’interaction entre
les plaquettes d’argile et la matrice PLA en présence d’une quantité trés petite de 1’0-PCL, la force
de I’interaction face—face joue un role important dans la détermination la stabilité des particules

d’argiles, et par conséquent I’amélioration des propriétés mécaniques de telles nanocomposites.
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Dans une autre étude, Sinha Ray et col. [105] ont préparé des nanocomposites de PLA avec
le mica fluorine synthétique modifiée organiqguement (OMSFM). Pour la caractéerisation de la
structure et la morphologie des nanocomposites, ils ont utilisé la diffraction des rayons X (XRD) et
TEM conventionnel (CTEM), et aussi TEM a haute résolution (HRTEM). Sur la base des données
de diffraction des rayons X, les auteurs ont mis des conclusions que les chaines de PLA sont
intercalées, ont un grand effet sur la structure de la couche du OMSFM, et changent brusquement la
longueur des cristallites de silicate intercalée avec 1’augmentation du taux de I’OMSFM. Les
images de TEM montrent clairement 1’empilement et les couches silicate intercalées étaient bien

dispersées dans la matrice PLA.

Dans leurs autres études [106-107], Sinha Ray et col. ont préparé une des séries de
nanocomposite de PLA avec différents genre d’organo-silicate modifiée pour étudier 1’effet de cette

derniére sur la morphologie, les propriétés, et la biodégradabilité des nanocomposites de PLA.

Maiti et col. [108] ont élaboré des séries de nanocomposites de PLA avec différents types de
couches silicates, saponite (SAP), montmorillonite MMT, et mica synthétique. Ces derniers ont été
modifiés avec des sels alkylphosphonium ayant différentes longueurs de chaines. Dans leur travail,
ils ont essayé premiérement de déterminer I’effet de la variation de la longueur de chaine du
modificateur alkylphosphonium sur les propriétés de I’argile organophile. Puisque les argiles se
comportent différemment avec le méme modificateur organique, ils ont étudié aussi les effets de la :

dispersion, intercalation, et le rapport de forme de 1’argile sur les propriétés du matériau.

Paul et col. [109] ont rapporté la préparation des nanocomposites plastifiés PLA/MMT par
la technique de I’intercalation a 1’état fondu. L’argile modifiée utilisée est la montmorillonite
modifiée avec les cations de 1’alkylammonium le bis-(2- hydroxyethyl) methyl (hydrogenated
tallow alkyl). Les analyses de diffraction des rayons X ont confirmé la formation de

nanocomposites intercalés.

Pour comprendre 1’effet de 1’argile modifiée sur la structure et les propriétés des
nanocomposites, Chang et al. [110] ont préparé des nanocomposites a base de PLA avec differents
genre d’argile modifiée via la méthode d’intercalation en solution. Ils ont utilis¢ le N,N’-
Dimethylacetamide (DMA) pour la préparation des nanocomposites. Les tracés de rayons X
indiquent la formation des nanocomposites intercalées pour tous les genres de 1’argile modifiée. Les
images de TEM montrent que la plupart des couches d’argiles étaient dispersées de facon
homogéne dans la matrice PLA, avec quelques amas ou des particules agglomérées qui ont été

détectées.
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11.1. Matériaux

11.1.1. Polypropyléene nanocomposite

-Le Polypropylene utilisé (Metocene X50081), homopolymeére fourni par la societé BASELL est
obtenu grace a un catalyseur métallocene. 1l est nucléé et contient un agent antistatique. Il est
destiné a la fabrication de paroi mince par moulage par injection. Le Metocene X50081 répond aux
exigences de la FDA dans le Code of Federal Regulations, 21 CFR 177.1520, pour le contact
alimentaire. Tous les ingrédients de Metocene X50081 répondent aux exigences d'inscription
chimiques de la TSCA (US) et DSL (Canada). Utilisations : pieces a parois minces, couvercles,

matériels de laboratoire, articles ménagers, des tasses, des fermetures.

Tableau.ll.1. Différentes caractéristiques du polypropylene utilisé

Propriétés Valeurs
Densité(g/c’) 0,910
Indice de fluidité(charge 2,16kg, température 60

230°C) g /10min

Contrainte au seuil (MPa)

35,2
Allongement au seuil (%)

8,30
Module de flexion (GPa)

1,59
Résistance au choc (J/cm)

0,267
Température de déeflexion a 0,46MPa (°C) 114

-Le compatibilisant utilisé est le polypropyléne greffé avec I’anhydride maléique (Licomont AR
504). C’est un polypropyléne modifi¢ chimiquement. 1l est greffé avec I'anhydride maléique a un
taux elévé de polarité (4%). En raison de sa nature chimique, I'anhydride est un groupe chimique
tres réactif, qui peut agir comme agent de couplage et compatibilisant entre deux matériaux en
formant de nouvelles liaisons chimiques. Le Licomont AR 504, est utilisé pour améliorer les
propriétés mécaniques des thermoplastiques renforcés. Il est marqué par sa faible viscosité de

fusion. Il est souvent utilisé avec les fibres naturelles (farine de bois).
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Tableau 11.2. Différentes caractéristiques du l’agent compatibilisant utilisé

Propriétés Valeurs
Densité (g/cm °) 0,91

Valeure acide 41 mg KOH /g
Viscosité & 170°C (mPas) 800

-L'octadecylamine qui est une amine primaire avec une masse moléculaire de 269,52g/mol

et une température de fusion entre 50 et 53°C.

-Dans cette étude, 1’argile utilisée est une bentonite brute provenant d’un gisement de

MAGHNIA (Algérie).

11.1.1.1.Purification de la bentonite

Aprés un broyage et tamisage fin, la bentonite est mise en contact avec le sel NaCl (1M),
pour faire un échange des ions présents au sein de I’argile par les cations Na®, puis laissée sous
agitation pendant 24 h, cette opération est répétée 03 fois, ensuite I’argile a subit un lavage plusieurs
fois a I’eau distillée pour éliminer I’excés du sel (précipitation des ions CI™ par AgNOs3),.

Les suspensions montmorillonitiques sont mises dans des cylindres gradués a sédimentation
(éprouvette de 2 L) gardées a température ambiante pendant 48 heures, puis la suspension est
siphonnée par aspiration, a I'aide d’une pipette afin de récupérer la fraction montmorillonitiques
dont la taille des particules est autour de 2 pum.

Apres chaque prélévement, nous réagitons la fraction restante et nous recommengons
I'opération complete autant de fois que possible, et ensuite la montmorillonite récupérée est séchée a

100°C et enfin broyée avec un mortier [111].

11.1.1.2.Modification organique de la montmorillonite

Nous avons préparé notre montmorillonite modifiée selon le protocole de Loic Lepluart
[112]. Nous introduisant dans une fiole jaugée d’un litre, 10 ml d’acide chlorhydrique 1N. Le
volume est complété au trait de jauge avec de I’eau distillée, la solution est versée dans un
erlenmeyer contenant un barreau magnétique.

Cette solution acide est portée a la température a laquelle nous souhaitons réaliser 1’échange

cationique (80°C pour le procédés optimisé), sur un agitateur magnétique chauffant.
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Lorsque la température est stable, nous introduisant 10 moles de I’octadecylamine. Aprés
trois heures d’agitation a 80°C, I’amine est dissoute et ionisée. Nous introduisant 5g de

montmorillonite sodique.

Apres trois heures d’échange cationique, on récupere de la montmorillonite organophile.
Cette derniere est alors rincée six fois successivement par de 1’eau distillée a 80°C afin d’éliminer
les cations inorganiques. L’efficacité des ringages est vérifiée par I’addition de quelque goutte de
nitrate d’argent au résidu du ringage. Les ions alkylammoniums physisorbées ont été éliminés par

un mélange eau / éthanol ((50/50) préalablement chauffé a 60°C.

La montomorillonite organophile obtenus est ensuite séchée a 100°C, puis broyée. Cette

derniére est nommée au cour de cette étude Mmt-Cis.

11.1.2 PLA nanocomposite

Le poly(acide lactique) (PLA) utilisé dans cette étude a été acheté au pres de la société
NatureWorks. Ce produit est reférencé sous la dénomination commerciale 4042D. 1l possede 4.3%
de D-isomere, une masse molaire moyenne en nombre de 116 000g/mol et un indice de

polydispersité de 1.6.

L’argile a également été commandée au prés de la société Southern Clay Product sous la
référence Cloisite Na*. Cette argile est non modifiée, c'est-a-dire qu’elle n’a pas subit d’échange

cationique, mais lavée et purifiée pour retirer les traces de silice.

11.2 Préparation des mélanges

11.2.1.Polypropyléne nanocomposite

Les différents mélanges du polypropyléne (PP) ont été réalisés dans un mélangeur interne
Haake Rheocord 9000. Le polypropylene, 1’argile et I’agent compatibilisant sous forme de poudre,
ont été préalablement mélangés a sec avant leur introduction dans le mélangeur. Les conditions

opératoires utilisées lors de cette étude sont fixes et résumées dans le tableau Il .1.
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Tableau I1.1. Conditions de mélangeage utilisées pour la réalisation des nanocomposites de polypropyléne

Vitesse de rotation 100 tr/min
Température de mélange 170°C
Temps de mélange 10 min

Atmospheére oxygene

Deux séries de mélanges ternaires PP/PP-g-MA/Mmt-C,g ont été préparés. Dans la premiére
série le rapport PP-g-MA/Mm-C,g est de 1/1. Dans la seconde série, le rapport PP-g-MA est de 2/1
et 3/1 avec une concentration en argile constante fixée a 5% pds.

Deux mélanges de référence ont été préparés. Le premier est le PP/PP-g-MA sans argile
avec 7%pds en PP-g-MA et le PP /Montmorillonite modifiée sans agent compatibilisant avec 5
%pds en argile.

Dans la notation adoptée, les sigles suivants : les lettres C et A correspondent aux poids

massiques de PP-g-MA et d’argile respectivement. Les différentes formulations étudiées sont

résumées dans le tableau 11.2

Tableau 11.2. Composition des échantillons

Echantillon PP PP-g-MA Mmt-Cyg
(Yopds) (Yopds) (Yopds)

PPCOA0 100 0 0

PPCOA5 95 0 5

PPC7A0 93 7 0 Référence
PPC3A3 94 3 3

PPC5A5 90 5 5 1" série
PPC7A7 86 7 7

PPC10A5 85 10 5

PPC15A5 80 15 5 2°™ série
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11.2.1.1.Préparation des films

Les échantillons issus du mélangeur interne, sont ensuite compressés a 170°C a une pression
de 1.5 MPa pendant 5mn. Les films sont ensuite refroidis rapidement entre deux plateaux a

température ambiante. L’épaisseur des films est ~120pum.
11.2.2.PLA nanocomposite

Les nanocomposites sont élaborés dans une étude antérieur, par extrusion en utilisant le
procédé d’injection d’eau développé a Louvain la Neuve [113]. Deux échantillons ont été retenus
pour une ré-extrusion dans une extrudeuse bivis a différents temps de sejour. Les échantillons sont :
du PLA pur sans injection d’eau (PLA-0) et du nanocomposite a 4% d’argile non modifiée obtenu
par le procédé d’injection d’eau sous hautes pressions (PLA-4-eau).

Nous avons extrudé les échantillons (préalablement séchés) préparés en premier lieu par le
procédé d’injection d’eau obtenus par une micro-extrudeuse bivis DSM 15. De faible quantité
(~12g) sont exigé en utilisant cet extrudeuse. Cet appareil est constitué d’une trémie pour
I’introduction des granulés et deux 2 vis co-rotatives. Un levier dans la zone inférieure permet de
choisir le chemin pour le polymeére fondu : la sortie par la filiére ou bien la recirculation par un
canal pour retourner par le haut dans 1’extrudeuse. Une filiere plate peut €tre adaptée a cet appareil
pour I’¢élaboration de films de 2 cm de large. Deux rouleaux dont la vitesse et le couple peuvent étre

réglés et un systéme de refroidissement par air permettent alors d’ajuster 1’épaisseur du film.
Les mélanges ont été effectués en utilisant les parameétres suivants :

Tableau I1.3. Conditions de mélangeage utilisées pour la réalisation des nanocomposites de PLA

Vitesse de rotation 50 tr/min
Température de mélange 180°C

Temps de séjour 10, 15, 20 min
Atmosphere inerte (flux d’azote)
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Trémie 2 \is corotatives

Figure 11.1. Photos de la micro-extrudeuse DSM 15.

I1. Méthodes de caractérisations

I1-1 Diffraction des rayons X

La diffraction des rayons X permet d’étudier la structure cristalline et I’orientation des

cristaux des échantillons.

Des diagrammes de diffraction des rayons X aux grands angles ont été enregistrés en mode
réflexion & température ambiante sur un diffractometre Philips muni d’un compteur Geiger. Le
rayonnement CuKa a été employé. Les enregistrements ont été effectués pour des valeurs de 26

comprises entre 2 et 43 degrés. La distance entre les feuillets est calculée a partir de la loi de Bragg:
2xdhi x sin@ = A

Ou d représente la distance inter réticulaire des plans {h k 1}, © est I’angle d’incidence du faisceau

sur ces plans, A est la longueur d’onde des rayons X utilisés.
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11.2. microscopie électronique a transmission

La microscopie électronique en transmission est utilisée afin de caractériser la dispersion des
feuillets. L’appareil utilisé est un microscope Philips CM30. Une tension d’accélération de 300KV a été
utilisée. Les observations ont été effectuées sur des coupes tres fines (~ 80 nm) préparées par ultra

microtomie a froid (~ -80°C). Les coupes ont été réalisées a partir des échantillons issus des films.

Les coupes ont été réalisées a partir des échantillons extraits des films préparés par compression

pour le PP et ceux issus directement de la microextrudeuse a filiére plate pour le PLA.

11.3. Analyse calorimétrique différentielle

L’analyse enthalpique différenticlle permet de mesurer les quantités d’énergie mises en jeu
lors d’une transformation physique (fusion, cristallisation, transition vitreuse, ...) ou d’une
transformation chimique (polymérisation, réticulation, ...).

Les analyses calorimétriques ont été effectuées sur un calorimetre Perkin-Elmer DSC7. Les
échantillons du PP nanocomposite ont été étudiés sur une plage de température comprise entre 15
et 170°C. Pour le PLA nanocomposite les échantillons ont été étudiés sur une gamme de
température comprise entre 20 et 200°C. Les vitesses de chauffe et de refroidissement ont été

fixées a 10°C/min.

Pour la détermination du taux de cristallinité, une valeur de 209 J/g a été prise comme
enthalpie de fusion du polypropyléne parfaitement cristallin, et une valeur de 93 J/g pour le

polylactide.

11.4. Analyse thermogravimétrique

La thermogravimétrie (ATG) mesure I'évolution de la masse d'un échantillon en fonction de
la température. Cette technique est couramment utilisée pour caractériser la décomposition et la
stabilité thermique des matériaux mais aussi pour étudier la cinétique de dégradation par un
processus physicochimique.

L'appareillage utilisé est la SETARAM TG-DTA 92-16, se décompose en plusieurs parties
distinctes : un ordinateur; un controleur CS32 et un boitier de commande; une unité de

commutation de gaz et l'unité de mesure.

Les essais ont été réalisée sous air entre 20 et 600°C a la vitesse de 10°C/min sur les films du PP

nanocomposite préparés.
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11.5. Rhéologie dynamique

L’analyse rhéologique du nanocomposite permet d’obtenir une analyse de 1’ensemble de
I’échantillon. Le comportement rhéologique obtenu est significatif de la dispersion globale des
nanochanges dans les matériaux, mais également de la matrice elle-méme.

Le comportement rhéologique des mélanges du polyropylene nanocomposite obtenus a été
¢tudié en régime dynamique a 1’aide d’un rhéomeétre a déformation imposée (ARES). Une
géomeétrie utilisée est de type plan-plan avec un diamétre de plateaux de 25 mm et un entrefer de ~1

mm. Les essais ont été réalisés a 180°C pour des fréquences allant de 0,1 a 100 Hz.

Afin de rester dans le domaine linéaire du matériau pendant 1’évolution de la viscosité, nous avons

choisi d’appliquer une déformation de 1% pour tous les échantillons.

11.6. Analyse mécanique dynamique

La spectrométrie mécanique permet d’obtenir les propriétés mécaniques aux petites
déformations dans le domaine linéaire.

L’analyse mécanique dynamique a ¢été réalisée a I’aide d’un Rheometrics Solids
ANALYSER (RSA 3). Des échantillons de forme rectangulaire sont découpés dans des films
d’épaisseur 100um. La longueur utile des éprouvettes est de 22mm pour une largeur de 4mm. Les
essais ont été effectués en mode tension compression a une fréquence de 1 Hz, dans le domaine de
température de (-80°C) jusqu'a (120°C) pour PP nanocomposite et de (20°C) jusqu'a (130°C) pour

PLA nanocomposite, a un incrément de température a 1°C sous une atmosphére inerte.

I1.7. Traction uniaxiale

L’essai de traction détermine 1’aptitude d’un matériau a se déformer, soumis a un effort
variable. Ce type d’essai est nécessaire pour prévoir le comportement du matériau dans des
conditions réelles d’utilisation.

Le comportement en traction uniaxiale est caractérisé sur des films au moyen d’une machine
Instron 4466 munie d’une cellule de force de 100N. Des éprouvettes haltéres de longueur utile
24mm et de largeur 5mm sont sollicités a vitesse de déplacement de traverse constante. Cette
derniére est fixée a 50mm/min pour les échantillons de PLA, alors qu’elle est de Smm /min pour les
échantillons de PP. Une enceinte de régularisation thermique permet de réaliser ces essais a
différentes températures. Afin d’éviter tout phénomeéne de recuit, les films sont placés dans
I’enceinte au dernier moment avec une attente de 5 min avant sollicitation. Les courbes de traction
obtenues représentent la contrainte nominale (¢ = F/S0) en fonction de la déformation nominale (g =

AL /LO).
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I111.1. Diffraction des rayons X (DRX)

La figure I11.1. présente les diffractogrammes de la montmorillonite sodiqgue Mmt-Na et la
montomorillonite modifiée Mmt-Cig. La Mmt-Na présente un pic a 26=7,0° correspondant a une
distance interfoliaire dgy;=12,62 A. L’addition des ions alkyl ammonium provoque un déplacement
du pic caractéristique vers les faibles angles 206=2,87° et par conséquent une augmentation du
doo1=30,72A pour la Mmt-Cyg. Cette augmentation indique qu’il ya une intercalation des alkyl
ammoniums dans les galeries interfoliaires de la Mmt-Na par un simple échange cationique. On
remarque qu’il ya aussi I’apparition d’un large pic vers 20~5°, qui peut étre du a une organisation a
grand échelle des silicates [13].

d,,,=30,72A

a d,,=12,62 A
S A Mmt-C18
N i
@ H
S .
=
Mmt-Na
T T T T T T T T T
0 2 4 6 8 10 12 14 16 18

2 théta (degrés)

Figure 111.1. Diffractogrammes RX de la montmorillonite sodique
Mmt-Na et de montmorillonite modifiée Mmt-Cg

Le composite du polypropyléne pur avec 5% de montmorillonite modifiée PPCOAS5 montre
une augmentation remarquable de la distance interlamellaire par rapport a celle de la
montmorillonite modifiée. Une distance dgg; de 33.42 A pour le composite PPCOAS5 contre 30.72A
pour la montmorillonite modifiée. Ceci indique qu’il y a une pénétration des chaines de

polypropyléne dans I’espace interfoliaire de la montmorillonite modifiée [11].

La figure I11.2. présente les diffractogrammes des nanocomposites PPC3A3, PPC5AS5,

PPC7AT préparés avec un rapport de 1/1 en pourcentage massique, du polypropylene malaisé PP-g-
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Ma avec Mmt-Ci;g (PP-g-MA/Mmt-Cig). Un déplacement des pics caractéristiques de la

montmorillonite (001) et (002) vers les faibles angles est observe pour tous les films.

PPCOA5

PPC7A7

Intensité (U.A)

PPC3A3

K PPCOAO

2 4 I els I 8 I 10
2 théta (degré)

Figure 111.2. Diffractogrammes RX de PP nanocomposites avec
un rapport PP-g-Ma/Mmt-C,g = 1/1

Les nanocomposites PPC3A3 et PPC5A5 présentent des pics (001) confondus avec le
faisceau direct. Dans la littérature ce phénomeéne peut étre attribué a la réduction de la taille des
particules ou bien a la faible quantité d’argile. Le pic (001) du nanocomposite PPC7A7 peut étre

observé, ceci est du a la concentration élevée en montmorillonite.

La figure 111.3., présente les diffractogrammes des nanocompsites PPC5A5, PPC10A5 et
PPC15A5 dont le rapport PP-g-MA/Mmt-C,g égale a 1/1, 2/1, 3/1 respectivement, avec un taux fixe
de montmorillonite modifiée(5% pds). Un déplacement remarquable des pics caractéristiques (001)
et (002) vers les faibles angles est observé pour tous les échantillons. Vu que tous les pics (001)
sont situés dans la zone angulaire limite et confondu avec le pic du faisceau direct. Des conclusions
peuvent étre tirées en étudiant I’état du pic (002). Ce dernier est considéré comme un pic du
deuxieme ordre. L’existence de ce pic est significative d’une organisation a plus grand échelle des
nanosilicates, et donc d’amas de feuillets séparés par une distance moyenne de 4 nm [114]. D’autres
auteurs ont attribué la présence de ce pic a une coalescence des feuillets issue de la dégradation de
quelques chaines de surfactant durant le procédé de préparation [115]. Un comportement similaire
est observé [116].
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Du fait de la position du premier pic aux faibles angles, nous ne pouvons pas connaitre la
population de nanocharges a 1’origine de ce pic de diffraction. Cependant, la largeur importante du
deuxieme pic peut étre significative d’un faible nombre de feuillets par amas. En plus la diminution

de l’intensité de ce pic peut étre une indication de 1’augmentation du désordre dans les particules

d’argile.

L’¢tude par DRX montre que les composites PPC10A5 et PPC15A5 présentent une
meilleure dispersion par rapport aux autres mélanges. La présence de I’agent comptabilisant dans le

cas du PP nanocomposite est nécessaire pour améliorer la dispersion de 1’argile.

PPCOA5

PPC15A5

Intensité (U.A)

PPC10A5
A

PPC5A5
—RPC/AQ ]

PPCOA0
T T T T T T T T T T T T
2

3 4 5 6 7 8 9 10
2 théta (degrés)

Figure 111.3.Diffractogrammes RX de PP nanocomposites dont le rapport
PP-g-Ma /Mmt-Cyg = 1/1, 2/1, 3/1

La figure 111.4. et 111.5. montrent les diffractogrammes de diffraction des rayons X a grands
angles du PP pur et ses nanocomposites. La matrice PP et les nanocomposites possedent les pics
caractéristiques a 20= 14.2, 16.9, 18.6, 21.1, 21.8 correspondant aux plan de la phase o du cristal
(110), (040), (130), (111) et (041) respectivement.

Il est apparent que le mélange PPC7AQ et le composite PPCOA5 ainsi que tous les

nanocomposites, présentent les mémes plans de diffraction avec la méme intensité.
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On remarque que I’introduction de la montmorillonite, 1’agent compatibilisant ou bien les
deux ensemble provoque une diminution dans I’intensité du pic de diffractions du plan (040) du PP.
Ceci montre que la structure cristalline du PP est affectée par 1’addition de la montmorillonite et de

I’agent compatibilisant.

Les pics des plans (111) et (041) et (060) de la phase a apparaissent bien dans le cas des
mélanges que pour la matrice. Ceci peut étre une indication d’un développement de fraction

cristalline

14,2A 16,9A

PP-g-MA

PPC7AOQ
N PPCOAS5
PPC7A7

PPC5A5
PPC3A3

PPCOAO

T T T T T T T T T

5 10 15 20 25 30
2 théta ( degrés)

Intensité (U.A)

Figure 111.4. Diffractogrammes RX a grands angles des
nanocomposites dont le rapport PP-g-MA/Mmt-Cyg est 1/1
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PP-g-Ma
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Figure 111.5. Diffractogrammes RX a grands angles des nanocomposites
dont le rapport PP-g-MA/Mmt-Cyg est 1/1, 2/1, 3/1

111.2. Microscopie électronique a transmission (TEM)

Afin de confirmer les résultats obtenus par diffraction des rayons X, nous avons effectué
des observations de la morphologie par microscopie électronique a transmission (TEM), sur les
deux nanocomposites PPC10A5 et PPC15A5 qui ont montré une dispersion meilleure par
diffraction des rayons X, par rapport aux autres mélanges. La figure 111.6., montre les micrographes
du PPC15A5 et PPC10AD5 respectivement.

Les images a grand grossissement ont montré des structures intercalées et de fraction

immiscibles de taille micronique et quelques feuillets individuels.

Le faible grossissement des images a montré la présence de tactoids de montmorillonite dans
les nanocomposites, indiquant que la majorité des plaquettes d’argile ne sont pas bien dispersé dans

la matrice.
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Ces observations par TEM sont en accord avec les résultats de DRX cités ci dessus. Les
résultats de DRX et TEM indiquent une morphologie mixte qui est principalement intercalée avec

quelque fractions immiscible.

Figure 111.6. Micropgraphes TEM du PPC15A5 (a, b, c), PPC10A5 (d, e)
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111.3. Analyse thermogravimétrique (ATG)

L’analyse thermogravimétrique a été réalisée en présence de 1’air entre 20 et 600°C a la
vitesse de 10°C/min sur les films préparés pour tous les échantillons. La figure 111.7. présente les
courbes thermogravimétriques pour la matrice pure PPCOAOQ et les nanocomposites PPC5A5 et
PPC15A5. La dégradation thermique intervient sur une plage de température comprise entre 220 et
420°C environ. Les trois échantillons commencent a se dégrader a la méme température. Cette
dégradation est ensuite plus rapide pour le PPCOAOQ. L'addition de 5%pds d'argile décale la
température de dégradation, de 325°C pour PPCOAO jusqu’a 377et 395°C pour les nanocomposites
PPC15A5 et PPC5A5 respectivement. Ce résultat est en accord avec ceux évoqué dans des travaux
de recherches similaires ou les auteurs observent généralement une augmentation de la température
de dégradation des nanocomposites en raison de bonnes interactions polymeére/argile ou les

plaquettes d'argile ralentissent la diffusion des produits de dégradation [117].
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Figure. 111.7. Courbes de I’analyse thermogravimétrique (ATG) du
PPCOAOQ, PPC5AS5 et PPC1515
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I11.4. Rhéologie en mode dynamique

Le comportement rhéologique des nanocomposites a été étudié en régime dynamique. Les
différents echantillons ont été caractérisés dans leur domaine viscoélastique linéaire par un balayage
en fréquence a une température de 180°C et une déformation imposee de 1%.

Pour distinguer entre un mélange homogene et hétérogene Hun et col. [118] ont proposé un
critére empirique, basé sur les mesures rhéologiques. 1l consiste a tracer le module élastique G’ en
fonction du module visqueux G”’. Cette technique a été utilisée pour étudier la séparation de phase
induite par la température. Pour les mélanges compatibles, les courbes maitresses obtenues sont
indépendantes de la composition du mélange. En revanche, pour les mélanges incompatibles, les
courbes se décalent en fonction de la composition. La figure 111.8. montre les résultats des courbes

G’ en fonction de G”’, pour la matrice PP et le mélange PPCOA7 mesuré a 180°C.

O PPCOA7
—@&— PPCOAQ

Module élastique G'(Pa)

10° ———— ——rr —— —r
1 2 3 4 5
10 10 10 10 10

Module visaueux G"(Pa)

Figure 111.8. Evolution du module élastique G’ en fonction de G’” pour la
matrice PP et le mélange PPCOA7
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La figure 111.9. présente I’effet de I’agent compatibilisant sur 1’évolution du module

¢lastique G’, et la viscosité complexe n*.

L’évolution des grandeurs viscoélastiques en fonction de la fréquence du mélange PPC7A0
montre un écoulement viscoélastique classique similaire a celui du PP pur. A faible fréquence le
PPC7AO0 présente un module G’ 1égerement supérieur a celui de la matrice PP. Ceci peut étre du a
la grande quantité de groupements polaires présents dans I’agent compatibilisant PP-g-MA. La

viscosité complexe n* est légérement inférieure a celle de la matrice PP.

L’effet de I’argile sur le comportement rhéologique de la matrice PP est illustré en la figure

111.10. Le composite PPCOAS présentent un G’ et n* nettement inférieurs a ceux du PP pur.

Le comportement rhéologique des nanocomposites dont le rapport PP-g-MA/Mmt-Cyg est
1/1 est présente en figure I11.11. et 111.12. Le nanocomposite PPC3A3 présente un comportement
similaire a celui du PP. Ceci peut étre expliqué par les faibles taux de la charge et de I’agent
compatibilisant. ~ Un comportement différent a faibles fréquences est observé pour les
nanocomposites PPC7A7 et PPC5A5 avec des modules G’ supérieures a celui de la matrice PP. Le
comportement viscoélastique a hautes fréquences ou les chaines polymériques sont complétement
relaxées, est affecté par 1’addition d’agent compatibilisant d’ou une diminution du module G’ des
nanocomposite par rapport a la matrice PP. L agent compatibilsant n’a pas montré une influence sur
I’écoulement du nanocomposite PPC7A7 a haute fréquence. Ceci peut étre expliqué par le taux

élevé de la nanocharge qui a compensé la faible viscosité de 1’agent compatibilisant.

L’évolution de la viscosité complexe n* des différent nanocomposites est montrée en la
figure I11.11., on remarque la présence du plateau newtonien pour tous les échantillons. Le PPC3A3
et le PPC5A5 présentent des viscosités nettement inférieures a celle du PP pur. Le PPC7A7 et la

matrice PP montrent des viscosités similaires le long du domaine de fréquences exploré.

Le module visqueux G’ des différents mélanges évolue de maniere similaire que le module

d’élasticité G’.

Les comportements rhéologiques des nanocomposites dont le rapport PP-g-MA/Mmt-Cg est
de 1/1, 2/1 et 3/1 avec un taux d’argile fixe de 5%pds , sont présentés en les figures 111.13, 111.14.
Nous observons une tendance a un accroissement de G’ avec l’augmentation du taux de
compatibilisant a faibles fréquence. Cette augmentation de G’ a faible fréquence, qui n’existe pas
dans la matrice correspondante, peut étre expliquée par la tendance a la formation d’une
microstructure a réseau percolant [119]. Au dela de 0,5 Hz, on observe une conversion dans le

comportement ou il y a diminution du module G’ avec I’augmentation du taux de PP-g-MA, ceci
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peut étre du a la faible viscosité du PP-g-MA [120] .II peut aussi étre du a la destruction a forte

fréquence du réseau tridimensionnelle formé. Pour le module visqueux, on observe une diminution

de G’ avec I’augmentation du taux de compatibilisant sur toute la gamme de fréquence utilisée.

La viscosité complexe diminue progressivement avec 1’augmentation du taux de PP-g-MA.

Cette diminution est observée sur toute la gamme de fréquence avec la présence toujours du plateau

newtonien. Le nanocomposite PPC15A5 montre une augmentation de la viscosité complexe a faible

fréquence avec une diminution dans le plateau newtonien.

Module élastique G'(Pa), Viscosité complexe nx* (Pa.s)
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Figure 111 . 9. Effet de I’agent compatibilisant sur 1’évolution
du module élastique G’ et de la viscosité complexe n*

10°

57



Chapitre 111

Caractérisation des nanocomposites PP/montmorillonite modifiée

Module élastique G'(Pa), Module visqueux G"(Pa)

—m— PPCOAO G'
—@— PPCOA5 G'
—A- PPC5A5 G'
—w— PPCOAO n*

PPCOAS5 1*
—d— PPC5A5 n*

Module élastique G' (Pa), Viscosité complexe n*(Pa.s)

Fréquence (Hz)
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Figure 111. 14. Evolution de la viscosité complexe n* en fonction de
la fréquence des nanocomposites dont le rapport PP-g-MA/ Mmt-Cg
est1/1.2/1.3/1

La détectabilité de la formation d’un réseau de couches silicate a faibles fréquences a partir
des tracés du module élastique G’, apparait aussi dans les diagrammes Cole-Cole. Ces derniers
présentent I’évolution de la composante imaginaire de la viscosité en fonction de la composante
réelle. Cette approche est utilisée pour la description des systemes hétérogenes, généralement les
mélanges, qui montrent des tracés Cole-Cole avec deux arcs, ce qui implique 1’existence de deux

mécanismes de relaxation [121].

Le diagramme Cole—Cole de la matrice PP présente une forme d’un demi-cercle. Le
mélange PPC7AO0 et le composite PPCOA5, montrent la méme forme que le PP mais avec des

diamétres inférieurs (figure 111.15., 111.16.).

Les nanocomposites PPC3A3, PPC5A5 dont le rapport PP-g-MA/Mmt-Cyg est 1/1 (figure
111.17) présentent une diminution dans le diametre du demi-cercle respectivement. Le PPC5A5
montre une tendance a I’apparition d’une queue. Le PPC7A7 présente un demi-cercle superposable
a celui du PP, avec ’apparition de la queue. La formation de la queue correspond a 1’augmentation

de G’ et de n* a faibles fréquences.
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Les nanocomposites PPC5A5, PPC10A5 et PPC15A5 dont le rapport PP-g-MA/Mmt-C18
de 1/1, 2/1, 3/1, respectivement (figure 111.18), montrent une diminution dans le diametre du demi-

cercle et avec I’augmentation du taux de PP-g-MA avec la formation d’une queue.

La diminution du diametre due demi-cercle peut étre du a la diminution de la viscosité du

systeme avec I’augmentation de la concentration du PP-g-MA.

Les nanoccomposites PPC15A5 et le PPC10A5 qui ont montré une bonne dispersion par
DRX, et une augmentation de G’ a faible fréquences, présentent des queux les plus longues dans les
tracés de Cole-Cole. Ce comportement peut étre une indication de la présence d’une certaine
quantité de feuillets individuels et par conséquent d’une tendance a la formation d’un réseau

tridimensionnel par les plaquettes d’argiles a 1’état fondu [117].

Selon la gamme de concentration de 1’agent compatibilisant étudié, on peut dire qu’a partir
de 5% pds en agent PP-g-MA utilisé, il ya tendance a la formation d’un réseau percolant. C’est une
concentration au dela de laquelle il ya formation d’un réseau continu par les plaquettes d’argile de

part et d’autre de I’échantillon.
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Figure 111.15. Représentation Cole-Cole des propriétés
viscoélastiques : Effet de I’agent compatibilisant
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111.5. Comportement lors du mélange

Les figures 111.19 et 111.20 présentent 1’évolution du couple en fonction du temps lors du
mélange des différents mélanges réalisés. On observe au début, une augmentation du couple, qui
correspond a la fermeture de la chambre. Les mélanges fondent peu a peu et le couple diminue
jusqu'a atteindre une valeur stable au bout de 3 minutes environ. Aucune différence concernant
I’évolution au cours du temps n’a été constatée, a ’exception des deux mélanges PPCSAS et
PPC7AT pour lesquels nous avons observésdes pics intense du couple lors de la fermeture de la
chambre. Ceci s’explique probablement par le taux élevé de 1’argile. En effet, les deux mélanges
induisent plus de résistance sur le couple. Les résultats ne montrent aucune augmentation de la
viscosité au cours du mélange. L’évolution similaire du couple pour tous les mélanges pendant le
temps de séjour dans le mélangeur peut étre une indication de la non dégradation durant la mise en
ceuvre. La plupart des mélanges réactifs, présente généralement une augmentation de la viscosité

au cours du temps [122].
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Figure 111.19. Evolution du couple au cours du mélange
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2/1, 3/1 ( N=100tr /min, T=170°C, t»,=10min)
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111.6. Analyse enthalpique différentielle DSC

Les figures (111.21.-26) présentent les thermogrammes de 1’analyse enthalpique différentielle
réalisée sur les nanocomposites avec différents rapports de PP-g-MA/Mmt-Cjs.

La matrice PP possede un endotherme double de fusion, le premier apparait ~145°C, et le
second aux alentours de 135°C (figure 111.21. (a)). Ce comportement a la fusion peut étre du au

phénomeéne de fusion-recristallisation.

L’agent compatibilisant utilisé présente un comportement a la fusion similaire a celui du PP
pur, le premier endotherme apparait a 151°C et le deuxieme vers 135°C (figure I11.21. (c)). Le
comportement double a la fusion de I’agent compatibilisant peut étre du aux extrémités des chaines
de PP-g-MA, proches des groupements polaires, qui forment des cristaux imparfaits lors du
refroidissement rapide, cet effet peut étre annulé sous des conditions de refroidissement lent [114].

La cristallisation de tous les nanocomposites a procédé d'une maniére similaire.

Le nanocomposite PPCOA5 posséde une température de fusion Tf, une température de
cristallisation Tc, inférieurs a ceux du PP, et un taux de cristallinité équivalent a celui de la matrice
(figure 111.26). La diminution de T dans le mélange sans agent compatibilisant peut étre du a la
présence du modificateur de surface de faible poids moléculaire qui a joué le role d’un agent
compatibilisant. La diminution de la température de cristallisation Tc indique que la
montmorillonite n’a pas un effet nucléant sur la matrice PP. Des contradictions ont été trouvées
dans la littérature concernant 1’effet de 1’addition de la montmorillonite modifiée sur le

comportement thermique de la matrice. [123,13, 124].

La présence du PP-g-MA avec un poids moléculaire faible et un taux de greffage éleve,
dans le blend PPC7AO (figure 111.26), n’a pas influencé le taux de cristallinité alors qu’il a provoqué

une diminution dans les températures de fusion et de cristallisation.

La figure 111.23 présente les thermogrammes des nanocomposites PPC3A3, PPC5A5 et
PPC7AY7, dont le rapport PP-g-MA/Mmt-Cg est 1/1. Ces tracés montrent un seul endotherme de

fusion, contrairement a ceux du PP et PP-g-MA qui ont montré deux endothermes de fusion.

Une diminution des températures de fusion, de cristallisation des différents nanocomposites par
rapport & ceux du PPCOAO (figures 111.25(a)) est observée. L’ajout du PP-g-MA et Mmt-C18 avec

un rapport 1/1 n’a pas une influence sur le taux de cristallinité (figure 111.22(a)).

Les thermogrammes des nanocomposites PPC5A5, PPC10A5 et PPC15A5 dont le rapport
PP-g-MA/Mmt-C,g est 1/1, 1/2, 1/3, sont représentés sur la figure 111.24. Une diminution de la

température de fusion T et de cristallisation Tc par rapport a ceux du PPCOAO est observée ( figure
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111.25(b). La diminution remarquable du Tc peut étre expliquée par la montmorillonite qui n’a pas
réagit comme un agent de nucléation efficace pour la cristallisation. Ce comportement est attribué a
la mauvaise dispersion qui gene la cristallisation de la matrice de référence [125]. Le taux de
cristallinité tend vers une diminution en augmentant le taux du PP-g-MA/Mmt-C,g pour les deux
nanocomposites PPC5A5 et PPC10A5. Le nanocomposite PPC15A5 présente un taux de
cristallinité supérieur a celui du PPCOAO Figure 111.22(b). Ceci peut étre dd a la grande quantité de

groupements polaires du PP-g-MA.
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111.7. Analyse dynamique mécanique (DMA)

L’analyse mécanique dynamique mesure la réponse d’un matériau donné a une déformation
oscillatoire en fonction de la température.
L’évolution du module visqueux E’’ tangd en fonction de la fréquence des différents mélanges a
montré deux changements (figure 111.27, 111.28). Le premier changement entre (-20°C et 20°C) peut
étre attribué a la relaxation de la phase amorphe (relaxation a). Dans ce cas, 1’état vitreux de la
phase amorphe passe sa transition vitreuse. Le deuxieme changement vers les températures élevées

peut étre attribué a la température de ramollissement Ts [126].

Les figures 111.29(a) et 111.30(a) présentent I’évolution de Tg et de Ts pour les différents
mélanges tirés a partir des courbes de tang 6. Le nanocomposite PPC15A5 (figure I11. 30(a)) et le
blend PPCOA7 (figure 111.32) présentent des Tg les plus élevés. Ceci peut étre expliqué que les

segments de chaines deviennent moins mobiles en présence d’une grande quantité de PP-g-MA.

La présence de la montmorillonite modifiée n’a pas influengé sur la phase amorphe, puisque

le PPCOAS présente une Tg similaire & celle du PP

Pour la Ts, elle évolue de la méme manicre que E’, ou le nanocompsite PPC5AS5 présente la

valeur la plus élevée, alors qu’elle est similaire a celle de la matrice pour les autres mélanges.

Evolution des grandeurs viscoélastiques a T<Tg

Dans le domaine vitreux, le composite PPCOA5 et le blend PPC7A0 ont montré une
diminution du module élastique E’. La figure I11.27 présente I’évolution du module élastique E’, du
module de perte E’” et la tangente & des nanocomposites PPC3A3, PPC5A5 et PPC7A7 avec un
rapport PP-g-MA/Mmt-C,g de 1/1. L’augmentation de ce rapport n’a pas montré une augmentation
significative du E’. Le nanocomposite PPC3A3 présente un module E’ inférieur a celui du PPCOAO,
alors que le PPC5AS et PPC7A7 ont montré un effet de renforcement modeste. Un gain de 1’ordre
de 15% du module élastique E’ est obtenu a 25°C (figure I11.29(b), 111.30(b)).

Les nanocomposites PPC5A5, PPC10AS5 et PPC15A5 dont le rapport PP-g-MA/Mmt-C,g est
de 1/1 2/1 3/1 respectivement, avec un taux de montmorillonite égale a 5% en poids ont montré une
diminution dans le module élastique E’ avec 1’augmenation du rapport. Le PPC5AS5 présente le
module le plus élevé de tous les mélanges (figure 111.28.). Ceci peut étre expliqué, que dans le cas
d’un agent compatibilisant fortement polaire, une petite quantit¢ de ce dernier est suffisante (5%)

pour ameliorer les propriétés dynamiques mécaniques.
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Evolution des grandeurs viscoélastiques a T>Tg

Au dela de Tg, I’évolution du module E’ en fonction de la température est similaire a celle
avant la Tg. Les nanocomposites dont le rapport PP-g-MA/Mmt-Cyg est 1/1, le PPC5A5 et le
PPCT7AT avec un taux ¢élevé d’argile présentent un effet de renforcement modeste. L.’augmentation
du rapport pour les nanocomposites PPC5A5, PPC10A5 et PPC15A5 dont le rapport PP-g-
MA/Mmt-Cyg est 1/1, 2/1 et 3/1 provoque une diminution de E’.
Au dela de la température de ramollissement Ts, le rapport PP-g-MA/Mmt-Cig n’a pas un effet

significatif sur I’évolution de E’.
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I11.8. Traction uniaxiale

Les courbes contrainte-déformation des nanocomposites dont le rapport PP-g-MA/Mmt-Cg
égale a 1/1, obtenus a température ambiante et a 100°C sont représentés sur les figures 111.33 et
111.34 respectivement. Les figures Il1. 35 et 11l. 36 présentent les courbes contrainte-déformation
des nanocomposites dont le rapport PP-g-MA/Mmt-C18 est 1/1, 2/1, 3/1, a température ambiante et
a 100°C respectivement. La contrainte et la déformation sont exprimées en valeurs nominales. 1l est
a noté qu’on n’a pas pu mesurer la contrainte et la déformation a la rupture des nanocomposites a

100°C a cause de leur ductilité.

L’allure des courbes a température ambiante, montre que le PP ainsi que tous ces mélanges

présentent un comportement fragile.

Dans ces conditions expérimentales, tous les échantillons présentent un comportement
ductile. Les échantillons subissent des déchirures lors de 1’étirage et dans la plupart des cas sans
atteindre la rupture compléte. Les déchirures commencent par des trous autour des particules

d’argile. Un tel comportement est observé dans des études similaires [127, 128].

Le composite PPCOA5, montre une diminution de la contrainte au seuil et a la rupture a
température ambiante et a 100°C (figures 111.37, 111.38). Les propriétés mécaniques faibles de ce
mélange, reflétent les résultats de DRX, qui ont montré la formation d’une structure a I’échelle

micrométrique ; en prenant en compte la valeur de I’espace interlamellaire (33,42 A).

Ce composite présente une déformation a la rupture (figure 111.39) a température ambiante
presque comparable a celle de la matrice polypropyléne, ceci peut signifie que le modificateur

organique a joué le role d’un plastifiant [127].

L’introduction du PP-g-MA dans le cas du blend PPC7AOQ (figures 111.37, 111.38 et 111.39)
n’a pas une grande influence sur les propriétés mécaniques (contrainte et déformation a la rupture)
du PP a température ambiante et a 100°C, malgré le taux de cristallinité tres faible de PP-g-MA
(24%) par rapport a celui du PP vierge (38%). La fragilité du PP-g-MA, qui nous a pas permis de
préparer des films pour connaitre ses propriétés mécaniques, n’a pas diminué les propriétés
mécaniques de notre matrice, spécialement la déformation a la rupture. Ce dernier résultat est
completement différent de celui trouvé par Dubnikova et col. [127] qui ont trouvé une diminution
de 50% de la déformation a la rupture avec le méme PP-g-MA.

Les figures 111.40 et 111.41 présentent 1’évolution de la contraintes a la rupture et au seuil

d’écoulement a température ambiante et a 100°C des nanocomposites dont le rapport PP-g-
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MA/Mmt-C,g est de 1/1. On remarque une diminution des contraintes au seuil et a la rupture a

température ambiante et a 100°C pour le PPC3A3 (peut étre du au faible taux de charge) et le

PPC7AT7 (peut étre du a I’agglomération des particules d’argiles). Seulement le PPC5A5 a conservé

les propriétés de la matrice PP.
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Figure 111.35. Courbes contrainte déformation des nanocompsites dont le
rapport PP-g-MA/Mmt-Csg est de 1/1,2/1, 3/1 a température ambiante
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Figure 111.36. Courbes contrainte déformation des nanocompsites
dont le rapport PP-g-MA/Mmt-C1g est de 1/1,2/1, 3/1 a 100°C
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Figure 111.37. Effet de I’agent compatibilisant et de la montmorillonite
modifiée sur I’évolution de la contrainte au scuil d’écoulement et de la
contrainte a la rupture a Température ambiante
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Figure 111.38. Effet de I’agent compatibilisant et de la montmorillonite
modifiée sur I’évolution de la contrainte au seuil d’écoulement a
T=100°C
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Pour la deformation a la rupture ( figure 111.42), on remarque une légére diminution pour le
nanocomposite PPC3A3, alors que le PPC5A5 présente une valeur similaire a celle du PP.
L’augmentation de la concentration des deux composants dans le cas du PPC7A7, provoque une
diminution brusque de la déformation a la rupture. Ceci peut signifier que 1’augmentation de la
concentration de la montmorillonite a favorisé les interactions argile-argile d’ou formation des

agglomeérats, et par conséquent une diminution du nombre de contact polymeére-argile.

L’augmentation de la concentration de 1’agent compatibilisant, dont le rapport PP-g-
MA/Mmt-Cyg est de 1/1, 2/1 et 3/1 avec un taux d’argile fixe de 5%pds, provoque une diminution
significative de toutes les grandeurs mécaniques (Figure 111.43, 111.44, 111.45), sauf le PPC5A5 qui a
conservé les propriétés du PP. L’augmentation du taux de I’agent compatibilisant avec un taux de
greffage éleve (4% de MA), diminue les propriétés mécaniques du nanocompsite. L’addition de ce
compatibilisant a améliorer I’introduction des chaines de PP entre les feuillets (résultats de DRX),

mais a diminuer les propriétés mécaniques de la matrice.

BN N
- \

Déformation a la rupture (%)

N\

PPCOAQ PPCOA5 PPC5A5 PPCOA7 PPC7A7

Figure 111.39. Effet de I’agent compatibilisant et de la montmorillonite
modifiée sur I’évolution de la déformation a la rupture a Température
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Chapitre 1V Caractérisation des nanocomposites PLA/Montmorillonite non modifiée

Préambule au chapitre 1V

Le présent chapitre examine I’influence de 1’extrusion des échantillons de PLA pur et de

nanocomposite de PLA, sur les caractéristiques thermomécaniques et la microstructure.

Les granulés de PLA pur et de nanocomposite de PLA qui ont servi a la fabrication des films
ont été obtenus a partir du procédé d’extrusion avec le procédé d’injection d’eau [113]. Ce procédé
est développé a Louvain la Neuve avec succes dans le cas du PA6 [129], sur la base d’un brevet
DSM [130]. Cette technique a été développé par le LSPES en collaboration avec DSM dans le cadre
du cinquiéme projet de recherche Européen [131]. L’objectif de ce projet est de diminuer le co(t de
la technologie des nanocomposites en ¢évitant 1’étape de 1’organo-modification de la
montmorillonite. La réussite de ce procédé dans le cas du nanocomposite PA6, a donné 1’idée
d’appliquer cette technique a I’élaboration d un nanocomposite a partir d’une matrice biodégradable

le PLA et une argile non modifiée.
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IV. Mise au point de la dégradation par hydrolyse du PLA et de PLA
nanocomposite

Vu la sensibilit¢ du PLA a I’hydrolyse par ’eau, une attention particuliére est portée sur ce
probleme. Peurtron [113] a etudié la dégradation du produit de base le PLA. Il a montré tout
d’abord qu’un séchage des granulés de PLA est indispensable avant le passage en extrusion, pour
éviter ou minimiser la dégradation du PLA. Le tableau 1V.1. donne les résultats de I’indice de
fluidité (MFI) du matériaux extrudé a partir des granulés de PLA non séché, tels que recus du
stockage a température ambiante, a partir des granulés séchés pendant 48heures a 60°C dans une
étuve sous vide. Le tableau montre en effet que si le PLA n’est pas préalablement séché, I’extrusion
entraine une augmentation du MFI qui révéle une diminution de la masse molaire par hydrolyse
[132].

Tableau 1V.1. Résultats des MFI exprimés en g/10min des granulés de PLA non
séchés et des granulés séchés, en fonction du temps de séjour a 190°C dans
lextrudeuse [113]

Temps de séjour PLA non séché PLA séché
<5min 3,8 2,27
5< t <10min 4,7 2,7
>10min 7,2 2,6

Les nanocomposites PLA/montmorillonite non modifiée ont été extrudés en présence d’eau.
Le PLA pur a été extrudé en absence d’eau. Les résultats de MFI présentés dans le tableau 1V.2.
montrent que 1’injection d’eau sous haute pression n’engendre pas une dégradation supplémentaire
par rapport au méme échantillon extrudé sans eau (voir PLA-0-eau versus PLA-0 et PLA-4-eau

versus PLA-4). Les mesures de masse molaire en tableau IV.3. confirment cette conclusion.

Tableau IV.2. Effet de [’extrusion avec injection d’eau sur les valeurs du MFI du
PLA pur et ces nanocomposites [113]

Granulé PLA-0 PLA-0-eau PLA-4 PLA-4-eau

2.7 8.9 9.2 28.8 12.2
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La dégradation supplémentaire du nanocomposite avec ou sans injection d‘eau par rapport
au PLA pur, peut étre due a une dégradation thermomécanique, lié a la présence des charges.
Toutefois, dans le cas du nanocomposite, il semble que la présence d’eau ait un effet lubrifiant qui

limite la dégradation thermomécanique.

Tableau.lV.3. Valeurs des Mz (Kg/mol) [113 ]

Mz (Kg/mol)
Granulé 423
PLA-0 349
PLA-0-eau 349

IV.1. Caractérisation de nanocomposite PLA/montmorillonite non modifiée

Dans la suite de ce chapitre, les échantillons de PLA pur extrudés sans injection d’eau
(PLA-0) et du nanocomposite a 4% de montmorillonite non modifiée obtenu par extrusion avec
injection d’eau sous haute pression (PLA-4-eau) sont ré-extrudé a différents temps de séjour (5, 10,
et 20 min) dans la micro-extrudeuse pour la production de films et 1’étude de I’influence de la ré-

extrusion sur les caractéristiques theomomécaniques et la microsctructure.

IV.1.1. Diffraction des Rayons X

Les figures 1V.1 et V.2 présentent les profils de DRX des nanocomposites PLA-4-eau
préparés a différents temps de séjour, enregistrés selon la face et la tranche du film. Les
diffractogrammes suivant la face de tous les échantillons sont représenté en la figure.lV.1. Le profil
de PLA pur tel que fourni du stockage, montre que notre matrice est initialement cristalline, alors
que aprés passage en micro-extrudeuse notre matrice a montré un halo centré vers 26=15°
indiquant ainsi que le matériau est amorphe et isotrope. Le pic (001) de la montmorillonite apparait
distinctement sur le tracé DRX suivant la tranche pour tous les films de PLA-4-eau (figure.lV.2.).
Sa position a 20=5° équivaut a une distance intefolliaire de d001=17,65A.

Le pic caractéristiques (001) de la montmorillonite ne présente aucun déplacement ni élargissement

en fonction du temps de sejour en micro-éxtrusion.

90



Chapitre 1V Caractérisation des nanocomposites PLA/Montmorillonite non modifiée

— PLA

= PLA-4-eau 5min
m—— PLA-4-eau 10min
m— P|_A-4-eau 20min

< .
2
pe]
2 A
E
£
m%\
. , .
0 5 10 15 20 25
2 théta (degrés)
Figure 1V.1. Diffractogrammes RX vu sur la face des films du
nanocomposite PLA-4-eau a préparés a différents temps de séjour
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Figure 1V.2. Diffractogrammes RX vu sur la tranche des films de
nanocomposite PLA-4-eau preparés a différents temps de séjour en
micro-extrudeuse
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IV. 1.2. Microscopie électronique a transmission

Les figures 1V.3, 4, 5, présentent les micrographes du film de PLA-4-eau extrudé a un temps
de sejour 5, 10, 20 min respectivement. Ces micrographes montrent que les plaquettes de la
montmorillonite ont une direction privilégiée, ce qui veut dire qu’elles sont paralléles dans
I’épaisseur du film par le procédé de mise en ceuvre utilisé ici. Les nanocomposites ainsi obtenu a

différents temps montrent une distribution homogeéne de tactoides.

Le temps de séjour dans la micro-extrudeuse ne semble pas avoir une influence sur la

distribution des tactoides, ni sur I’exfoliation des feuillets

Figure 1V.3. Micrographes TEM du film de PLA-4-eau extrudé a un temps de
séjour de 5min dans la microextrudeuse
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Figure 1V.4. Micrographes TEM du film de PLA-4-eau extrudé a un temps de
séjour de 10 min dans la microextrudeuse
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Figure IV.5. Micrographes TEM du film de PLA-4-eau extrudé a un temps de séjour
de 20 min dans la microextrudeuse
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IV.1.3. Analyse enthalpique différentielle DSC

Le tracé de DSC du produit brut tel que recu (Figure 1V.6.).0On note la présence d’un saut de
capacité calorifique vers 60°C caractéristique de la transition vitreuse du matériau. Une transition
endothermique s’étalant de 120°C a 160°C avec un maximum du pic a 150°C est ensuite observée.
Cette derniére correspondant a la fusion des cristaux de PLA indiquant que le granulé fourni est

initialement semi-cristallin.

1V.1.3.1. Comportement a la 1 chauffe

Les tracés de DSC de tous les échantillons (Figure 1V.7.) montrent un endotherme de fusion
double, avec un premier pic Ty~148°C et le second Ty a 154°C environ. Un double pic de fusion
peut refléter la présence d’une double population cristalline qui se differe dans la taille et la
perfection [134]. Un comportement similaire a été observé pour le PET [135]. Les deux

endothermes de fusion, ont été attribués a un processus fusion-recristallisation durant la chauffe.

Tf = 150,398°C
AHf = 29,911 J/g
=>yc = 32%

Tg = 60°C

Flux de chaleur normalisée (U.A)

20 40~ 60" 88 100 120 140 160 180 200
Température (°C)

Figure IV.6. Thermogrammes DSC d’un granulé du PLA [133]
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La presence de cristallisation froide lors de la chauffe résulte trés certainement de la

formation des nucléi durant I’étape de la ré-extrusion, si on juge par le comportement des granulés

bruts qui ne se cristallisent pas au cours de la deuxieme chauffe. La différence entre I’enthalpie de

fusion (AHy) et de cristallisation froide (AH) est négligeable ce qui indique que les films sont

parfaitement amorphes. Une diminution de la température de la cristallisation froide T ~ 106°C

contre T¢r ~ 117°C pour la premiére extrusion [113]. Ce phénomene peut étre du soit a une mobilité

des chaines accrue par une diminution de la masse molaire qui facilite la cristallisation a

température plus basse, ou a une augmentation de la concentration des nucléi induit par le

cisaillement.

1iére Chauffe

Flux de chaleur normalisé (U.A)

PLA-4 5min
5 PLA-0 5min

Tf1

Tf2

PLA-4 20min

PLA-0 20min

PLA-4 10min

PLA-0 10min

100 120

Température (°C)

Figure 1V.7. Comparaison des thermogrammes a la 1

ére

! ' ! ' ! ' !
140 160 180 200

premiére chauffe des films de PLA-

0 et PLA-4 eau en fonction du temps de sejour en micro-extrudeuse a 10°C/min.
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IVV.1.3.1.1. Evolution des grandeurs thermiques en fonction du temps de séjour
en micro-extrudeuse au cours de la premiere chauffe

-Température de fusion

L’influence du temps de séjour en extrudeuse sur la température du premier pic de fusion Ty
n’est pas significative, pour les échantillons de PLA pur ainsi que les PLA-4-eau nanocomposite
(figure VI.8.).

Selon la figure 1V.9., le nanocomposite PLA-4-eau présente une température de fusion Ty,
supérieure a celle du PLA-0 pour les trois temps de séjour utilisés, mais Ts, ne présente pas une

sensibilité particuliére au temps de séjour pour le PLA-0 et PLA-4-eau.

-Température de cristallisation froide

La Figure IV.10. montre que le temps de séjour n’a pas une influence significative sur la
température de la cristallisation froide Ty pour les échantillons du PLA-0 ainsi que le PLA-4-eau.
Quoique le PLA pur présente une T légerement supérieur a celle du PLA nanocomposite, mais
reste toujours dans la gamme d’erreur. Ce comportement suggere que la montmorillonite n’as pas

d’effet nucléant sur la matrice PLA.

-Température de transition vitreuse

La figure 1V.11., montre une augmentation de la température de transition vitreuse en
fonction du temps de séjour. L’évolution est similaire pour les deux matériaux, mais le
nanocomposite PLA-4-eau présente une Tg supérieure a celle du PLA-0 sur toute la gamme de

temps de séjour explorée.
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Figure 1V.8. Evolution de la température de fusion Ts, a la 1% chauffe
(Ts1) en fonction du temps de séjour en micro-extrudeuse des films de
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Figure 1V.9. Evolution de la température de fusion T, & la 1*® chauffe en
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PLA-4-eau

98



Chapitre 1V Caractérisation des nanocomposites PLA/Montmorillonite non modifiée

14 liere Chauffe — PLA-O
—&— PLA-4 eau
o
OT 112 o
2
(0]
°
S 110
C
kel
& 108
©
@
o
o 106
(]
©
o
5 104
I
O
£
5 1024
'_
100 T T T T T T T
5 10 15 20

Temps de séjour (min)
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1V.1.3.2. Comportement & la 2°™ chauffe

Dans les thermogrammes de la deuxiéme chauffe (Figure 1V.12) tous les échantillons des
films ré-extrudés présentent un comportement similaire. 1ls ont montré aussi la présence de deux
endothermes de fusion, le pic principal Tr; ~ 149°C et un second vers ~153°C, une température de

cristallisation froide T ~117°C, ainsi une température de transition vitreuse vers 60°C.

Les grandeurs thermiques des nanocomposites PLA-4-eau a savoir le T et la Tg sont supérieures a
celles du PLA-0.

La température de la cristallisation froide augmente en augmentant le temps de séjour dans
la microextrudeuse dans le cas de nanocomposite PLA-4-eau. Mais ces valeurs restent toujours dans
la méme gamme de température avant la ré-extrusion. Il est a noter une augmentation assez
significative de T¢; par rapport & la valeur enregistrée lors de la 1 chauffe ( Figure 1V.7), aussi
bien pour le PLA-0 que le PLA-4. Ceci peut étre expliqué par une diminution de la concentration en
nucléi par suite de la relaxation de I’orientation moléculaire dans le matériau fondu apres la

premiére chauffe.

Ts T2
Tef FA\L

2éme Chauffe I T

PLA-4 20min

PLA-0 20min

PLA-4 10min

PLA-0 10min

Flux de chaleur normalisée (U.A)

PLA-4 5min

PLA-0 5min

T — 1 1
0 20 40 60 80 100 120 140 160 180 200
Température (°C)

Figure 1V.12. Comparaison des thermogrammes & la 2°® premiére chauffe des films
de PLA-0 et PLA-4 eau en fonction du temps de séjour en micro-extrudeuse a
10°C/min.
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IVV.1.3.2.1. Evolution des grandeurs thermiques en fonction du temps de séjour
en micro-extrudeuse au cours de la deuxieme chauffe

-Température de fusion

L’évolution de la température de fusion en fonction du temps de séjour est similaire pour les
deux endothermes de fusion Tq et Ty (figures 1V.13. et 1V.14.). Le nanocomposite PLA-4-eau
présente une légere augmentation par rapport au PLA-0 pour des temps de 10 et 20 min. Les deux
matériaux montrent des valeurs similaires pour un temps de séjour de 5min dans la micro-
extrudeuse. Le décalage de T vers des températures élevée pour le PLA-4-eau peut étre du aux
plaquettes d’argiles qui ralentissent le transfert de chaleur dans la matrice.

L’effet retardatif des plaquettes d’argile sur le transfert de chaleur apparait en la figure 1V.15. Les
deux films ont subi un chauffage pendant 15min a 60°C. On remarque une diminution dans la
longueur du film de PLA-O dans le sens longitudinal alors que le film de PLA-4-eau garde ses
dimensions initiales. Ceci peut étre expliqué par le fait que les plaquettes d’argiles empéchent

I’enchevétrement des macromolécules et donnent une stabilité dimensionnelle a la matrice.

-Température de cristallisation froide

La temperature de cristallisation froide Ty du PLA-4-eau tend vers une augmentation en
fonction du temps de séjour dans la micro-extrudeuse (figure 1V.16.). Alors que le PLA-0 montre
une tendance a la diminution. L’échantillon PLA-0 20 min ré-extrudé pendant 20min présente une
chute de 2°C de Tg, ce qui traduit probablement la présence de petites chaines issues de la

dégradation thermomécanique.

-Température de transition vitreuse

Le temps de séjour n’a pas une influence significative sur 1’évolution de la température de
transition vitreuse. Le nanocomposite PLA-4-eau présente une valeur de Tg légérement supérieure a

celle du PLA-0, pour des temps d’extrusion 10 min et 20 min (figure 1V.17.).
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Figure 1V.13. Evolution de la température de fusion Tr & la 2°™ chauffe
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Figure 1V. 15. Photos montrant la stabilité dimensionnelle du film du
PLA-4-eau par rapport au film PLA-0
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Figure 1V.16. Evolution de la température de la cristallisation froide Tt a
la 2°™ chauffe en fonction du temps de séjour en micro-extrudeuse des
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Figure IV.17. Evolution de la température de transition vitreuse Tg & la 2°™
chauffe en fonction du temps de séjour en micro-extrudeuse des films de PLA-0
et PLA-4-eau

IVV.4. Analyse dynamique mécanique (DMA)

La figure IV.18. et 1V.19., présentent la variation du module élastique E’ et du module

visqueux, E”’, des films ré-extrudés de PLA-0 et PLA-4-eau.

Le module élastique E’ diminue brusquement en passant par la région de transition vitreuse

(figure IV.19.), est accompagné par 1’apparition du maximum de E’’.

Le maximum de E’* correspond a I’activation de la mobilité moléculaire au passage de la
transition vitreuse dans le PLA. La présence de I’argile ne conduit pas un décalage ni a un
¢largissement des pics de E’’ pour le nanocomposite PLA-4-eau par rapport a celui du PLA-0 quel
que soit le temps de sé¢jour. Cette observation indique que la mobilité des chaines n’est pas affectée

de maniere significative par la présence des charges.
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IVV.4.1. Evolution des grandeurs viscoélastiques a T<Tg

Avant d’atteindre la région de transition vitreuse, 1’addition de 4% d’argile non modifiée
pour les trois temps de séjour a conduit a une légére augmentation des modules élastiques. A 25°C
I’augmentation marqué de E’ est de ’ordre de 25% (Figure IV.20). Ce résultat est en accord avec
celui de PP nanocomposite (chapitre IlI) ou le gain de module élastique a 25°C était de 15%.

L’effet de renforcement obtenu au dessous de Tg est courant pour la majorité des nanocomposites.
IVV.4.2. Evolution des grandeurs viscoélastiques a T>Tg

Au dela de la Tg, lorsque la matrice devient élastomeére, 1’effet de renforcement des
particules d’argile devient prédominant par suite du fort contraste du module ¢€lastique entre charge
et matrice, et de la bonne dispersion des tactoides. Ceci est particulierement visible au minimum de

E’ aT ~80°C avec un gain.

Au dela de 80°C E’ croit avec l’augmentation de la température par suite de la
cristallisation froide qui durcit la matrice. Toutefois, on observe que la remontée de E’ entre 80 et

100°C est beaucoup plus rapide dans le cas du nanocomposite PLA-4-eau que pour le PLA-0.

Compte tenu de 1’absence d’effet nucléant de la part des tactoides de la montmorillonite,
cette derniere observation met en évidence un effet purement mécanique et pas cinétique.
L’interconnection des charges plaquettaires et des lamelles cristallines en croissance provoque une
augmentation précoce du module élastique pour la nanocomposite PLA-4-eau. Mais en fin de
cristallisation, la percolation des lamelles cristallines occupant environ 25% du volume conduit a

une saturation du module. La valeur de E’ au plateau est toutefois 1égérem

ent plus élevée pour le PLA-4-eau que le PLA-0. Ce constat tend a confirmer I’hypothése déja
formulée par plusieurs auteurs que le renforcement par des nanocharges en faible quantité dans un
polymeére semicristallin nécessite un effet nucléant et une forte interconnection mécanique entre la

charge plaquettaires lamelles cristallines [136,137,138].
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Figure 1V.18. Evolution du module visqueux en fonction de la température
pour différents temps de séjour des films de PLA-0 et PLA-4-eau. £€=0.1%,
f=1Hz, v=1°C/min.
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Figure 1V.19. Evolution du module visqueux en fonction de la
température pour différents temps de séjour des films de PLA-0 et PLA-4-
eau . €=0.1%, f=1Hz, v=1°C/min.
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Figure 1V.20. Evolution du module élastique a 25°C en fonction du temps de
séjour des films de PLA-0 et PLA-4-eau. €=0.1%, f=1Hz, v=1°C/min a 25°C.

IVV.5. Traction uniaxiale

Les figures 1V.21. et IV.22., présentent les courbes contrainte nominale-déformation
nominale, des échantillons de PLA-0 et PLA-4-eau a différents temps de séjour. Les essais ont été

réalisés a 75°C avec une vitesse de déformation initiale e=1072s™.

Au dessous de la Tg, le PLA-O est fragile. A 75°C, le PLA amorphe se déforme de fagon
homogéne comme un élastomere. Le niveau de contrainte reste trés faible jusqu'a 100% de
déformation ou on assiste a une consolidation. Ceci est le signe d’une cristallisation induite.
Toutefois, la diminution considérable de I’étirabilité avec 1’augmentation du temps de séjour

indique une dégradation progressive.

Le PLA-4-eau se déforme lui aussi de fagon homogéne mais sa consolidation apparait des le
début de I’étirage. On peut noter néanmoins un changement de pente aux environs de 170%
indiquant une modification du régime de déformation. Contrairement au PLA-0, le PLA-4-eau ne

semble pas sensible au temps de séjour. La présence de la nanocharge semble protéger ou masquer
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la dégradation. La figure 1V.23. souligne les différences de comportement entre PLA-0 et PLA-4-

eau.
1V.4.1. Evolution des propriétés mecaniques en fonction du temps de sejour

Les figures 1V.24 et IV.25. présentent 1’évolution de la contrainte et la déformation
nominale a la rupture des échantillons de PLA-0 et PLA-4-eau en fonction du temps de séjour dans
I’extrudeuse. On peut constater que ces deux grandeurs mécaniques du nanocomposite PLA-4-eau
sont supeérieures a celles du PLA-0 pour les trois temps de séjour étudiés. Un cisaillement du PLA-0
dans I’extrudeuse pendant 20min provoque une chute de 20MPa pour la contrainte a la rupture et de
120% pour la déformation a la rupture. L’ajout de 4% d’argile a ce dernier échantillon provoque
une grande amélioration (figure 1V.23.) de ces propriétés mécaniques, donc une augmentation est de
I’ordre de 15MPa dans la contrainte nominale et 150% dans la déformation nominale.
Contrairement a I’allongement a la rupture des thermoplastiques pour lesquels 1’ajout de ’argile a
tendance a le diminuer [139,140]. Le nanocomposite PLA-4-eau 20 min a montré une amélioration
de cette grandeur mécanique.

L’amélioration observée pour notre matériau semble étre du deux explications :

La nature hygroscopique de 1’argile peut favoriser la rétension d’eau qui est succeptible de

plastifier la nature du PLA. Mais on n’a pas observé de modification significative de la Tg du PLA

dans le nanocomposite, ce qui exclue cette hypothése.

L’autre hypothése est que des feuillets exfoliés peuvent réduire la densité d’enchevétrements
des macromolécules dans le nanocomposite par rapport au PLA non chargé ce qui traduit par une
déformation plus élevée. La Figure I1V.26 montre shématiquement le phénomene dés
enchevétrement induit par les feuillets d’argiles. Ce phénoméne est particuliérement marqué dans
les nanocomposites en raison de la grande surface spécifique des nanocharges. Il a été déja
mentioné dans le cas des films de PA6/MMT [141].
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Figure 1VV.21. Courbes contrainte-déformation pour différents temps de séjour
en micro-extrudeuse des films de PLA-0 obtenus a 75°C avec une vitesse de
déformation initiale de 1025
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Figure 1VV.22. Courbes contrainte-déformation pour différents temps de
séjour en micro-extrudeuse des films de PLA-4-eau obtenus a 75°C avec
une vitesse de déformation initiale de 10S™.
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Figure 1V.23. Effet de 1’argile sur les propriétés mécaniques pour un temps de
ré-extrusion de 20min
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Figure 1V.24. Evolution de la contrainte nominale en fonction du temps de
séjour en micro-extrudeuse des films de PLA-0 et PLA-4-eau a 75°C avec une
vitesse de 10°S™,
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Figure 1V.25. Evolution de la déformation nominale en fonction du temps de séjour en micro-
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Figure 1V.26. Effet de I’argile sur I’enchevétrement des macromolécules
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IVV.6. Evolution de la cristallisation induite sous étirement en fonction du temps

de séjour
Les thermogrammes DSC des échantillons non déformé ont montré que les matériaux

PLA pur et PLA nanocomposite étudiés sont amorphes. La figue 1V.27., présente les
thermogrammes des échantillons déformés pour lesquels une cristallisation est produite sous
étirement lors de la phase de consolidation de la matrice PLA. Cette cristallinité a été mesurée par
DSC pour les différents taux de déformation. Les mesures de DSC ont été faite a partir des zones de
déformations uniforme afin de mesurer la déformation locale vraie. Ces thermogrammes montrent
un pic de fusion semblable pour les différents matériaux. La Figure 1VV.28 montre en particulier que

la T varie peu avec le taux de déformation, aussi bien pour le PLA que pour le PLA-4.
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Figure 1V.27. Thermogrammes DSC a la premiére chauffe des films de PLA-
0 et PLA-4- étirés a 75°C a un taux de déformation vraie d’environ 200%
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La figure IV.29. présente 1’évolution du taux de cristallinité¢ induit par étirement en fonction
de la déformation vraie pour les différents temps de séjour.

Les films du PLA-0 et PLA-4-eau présentent un taux de cristallinité important, de 1’ordre de
celui géneré par la cristallisation froide (environ 35%), dés 100% de déformation vraie. Le taux e
cristallinité plafonne ensuite37% aux grandes déformations. Le temps de séjour ne semble pas avoir
une influence sur le taux de cristallinité, aussi bien pour le PLA que PLA-4. On peut s’interroger
sur I’invariance en taux de cristallinit¢é pour €>100%, etant donné 1’effet de consolidation
progressif observé entre 100% et la rupture. (Figure.lV.20). En fait en examine des thermogrammes
de la figure IV.27 révele la présence d’un exotherme tres étalé au dela de la transition vitreuse, soit

pour T>70°C. Cela signifie la formation de cristaux durant le chauffage.
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Figure 1V.28. Evolution de la température de fusion a la premiére chauffe
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Figure 1V.29. Evolution du taux de cristallinité a la premiére chauffe des
films de PLA-0 et PLA-4-eau étirés a 75°C a différents temps de séjour : ()
5min, (b) 10min, (c) 20min
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Conclusion générale

Ce travail est consacré a I’étude des relations structures-propriétés de polymeres
nanocomposites. Il est divisé en deux grandes parties étudiant chacune un matériau différent. La
premiére partie est consacrée a 1’étude d’un nanocomposite a base de polypropyléne (PP) qui est un
polymere issu de source fossile, alors que la deuxieme partie est basée sur le PLA, qui est un
polymére biodégradable, issue de ressources renouvelables.

Dans le premier volet de cette étude, nous nous sommes intéressés a étudier 1’effet du
rapport PP-g-MA/Mmt-Cyg sur la morphologie et les propriétés des hybrides a base de
polypropyléne. L’étude par DRX a montré que la meilleure dispersion d’argile au sein de la matrice
a été obtenue avec le rapport PP-g-MA/Mmt-C15 modifiée égale a 3/1. Selon les micrographes de la
microscopie électronique a transmission, la structure obtenue est principalement intercalée. Les
résultats de DRX sont confirmé par la rhéologie a 1’état fondu, ou le mélange PPC15AS présente
un module de conservation le plus élevé a faible fréquence, et aussi I’apparition d’une queue a
faibles fréquences dans les tracés cole-cole qui peut étre une indication a la formation d’un réseau
continue de plaquettes d’argile. La présence d’une grande quantité du PP-g-MA dans ce dernier
nanocomposite, a amélioré la dispersion mais elle a diminué ces propriétés mécaniques.

Dans le cas d’un agent compatibilisant fortement polaire, 1’utilisation d’une faible quantité
(soit un rapport PP-g-MA/Mmt-Cyg égale a 1/1) est suffisante pour améliorer ces propriétés. Ceci
est justifi¢ pour le mélange PPC5AS, ou il a montré la formation d’un réseau continu par la
rhéologie a I’état fondu, et une amélioration des propriétés viscoélastiques a 1’état solide. Nous
avons obtenus un gain de 15% dans le module de conservation E> a 25°C. Ce nanocomposite
présente des proprietés mécaniques en traction uniaxiale similaire ou légerement supérieur a ceux

de la matrice pure.

L’objectif de la seconde partie est d’étudier la relation structure-propriété des films PLA-0
obtenus sans injection d’eau et les films du nanocomposite a 4% de montmorillonite non modifiée
obtenu par extrusion avec injection d’eau sous haute pression PLA-4-eau, préparés a différents
temps de séjour dan la micro-extrudeuse (5, 10, et 20 min).

L’analyse structurale a montré une dispersion homogene et formation d’une structure
principalement intercalée. L’analyse thermique a montré que le PLA pur ainsi que son
nanocomposite sont amporphes quelque soit le temps de séjour dans la micro-extrudeuse. Tous les
échantillons ont montré la présence des phénomenes : fusion-recristallisation et cristallisation

froide. La température de cristallisation froide de PLA nanocomposite est supérieur celle des films
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de PLA pur, ceci montre que I’argile n’a pas un effet nucléant, mais elle semble constituer un

obstacle a la croissance cristalline.

L’ajout de 4% d’argile non modifiée donne un gain de 25% du module élastique dans
I’analyse viscoélastique a T<Tg. Au dela de Tg I’amélioration remarquée est du a un effet purement

mécanique et pas cinétique.

L’étude des propriétés mécaniques a montré que la déformation du PLA nanocomposite au
dela de Tg est supérieure a celle du PLA pur. Ceci peut étre du a la formation de cristaux qui aura
lieu des le début de la déformation a cause de la cristallisation induite. Le nanocomposite ne semble
pas sensible au temps de séjour contrairement au PLA pur. La présence de nanocharge semble
protéger ou masquer la dégradation. L’ajout de 4% d’argile provoque une grande amélioration des
propriétés mécaniques. Une augmentation est de 1’ordre de 15MPa dans la contrainte nominale et
150% dans la déformation nominale. Contrairement a 1’allongement a la rupture des
thermoplastiques pour lesquels 1’ajout de I’argile a tendance a le diminuer. Le nanocomposite PLA-
4-eau 20 min a montré une amélioration de cette grandeur mécanique. L’amélioration observée peut
étre du aux feuillets exfoliés qui peuvent réduire la densité d’enchevétrements des macromolécules
dans le nanocomposite par rapport au PLA non chargé ce qui traduit par une déformation plus

élevée.
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Annexe

Extrusion avec injection d’eau
Une représentation schématique de cette extrudeuse est présentée en Figure 23. Ce procédé consiste

a introduire simultanément le polymeére et 1’argile dans la zone d’alimentation par un dosage
gravimétrique et a injecter 1’eau sous hautes pressions dans la zone de compression. Suivent ensuite
deux zones de dégazage (la premicre atmosphérique, I’autre avec I’action d’une pompe a vide) pour
retirer I’eau injectée. L’extrudeuse est une extrudeuse co-rotative ZSK25 WLE de Coperion. La
longueur de la vis est de 1m avec un rapport L/D de 40. Cette vis possede une forme qui permet
d’augmenter la pression dans la zone ou I’eau est injectée de manicre a empécher son évaporation.
Les parameétres réglables sont les températures des différentes zones, les débits du polymere et de

I’argile, le débit de I’eau injectée et la vitesse de rotation des vis.

Pressure sensor

PAB
Na' MMT

Injection
of water

(\)P

/ /'l'hl:nucrmuplf

@T Atmospheric degassing
\ Vacuum degassing

MR

o ———

s

Melting zone

High compression zone

Plastification zone

Schéma de I'extrudeuse avec le systeme d'injection d'eau sous hautes pressions




Différentes valeurs des parameétres thermiques des nanocomposites mesurées

Echantillon T, (°C) AHy, (3/9) Tc(°C) Tonset(°C)
PP-g- MA | 151.4+0.07 |50.4 105+ 0.4 111.2 0.1
PPCOAD 1453+ 0.4 80.2 115.7+0.2 119,8 +0.08
PPCOA5 142,3+0.2 73.3 106.6 + 0.2 109,8 +0.2
PPC7A0 142.3+0.4 78.2 105.2+0.002 | 108,8+0.1
PPC3A3 142.1+0.3 76.9 106.3+0.2 109,2 +0.08
PPC5A5 142.1+0.4 73.5 106.8+ 0.5 109,5 +0.5
PPC7A7 143.2+0.6 73.1 106.9+0.2 110,1 + 0.2
PPC10A5 141.9+0.02 | 72.01 106.4+0.002 | 109,4 +0.03
PPC15A5 142.2+0.004 | 77.6 107 + 0.001 110.1 + 0.09




Valeurs des grandeurs thermiques de la premiere chauffe des différents échantillons
calculés a partir des thermogrammes de DSC

Echantillon Ta (1° pic) T (2°™pic) | Te (°C) AH(J/g) AH:(J /g) Tg (°C)
PLA-0 5min 148+0.5 153.5+0.5 108+0.3 28+1 28+0.5 53.+0.5
PLA-0 10min 147.540.1 153+0.5 104.5+0.1 | 27.40.4 29+0.3 55 +0.2
PLA-0 20min 147+0.2 153.5+0.5 108.5+0.3 | 27.5+0.6 29+1 5540.1
PLA-4 eau 5min | 147+0.8 154+0.7 106.5+1.22 | 27+0.7 28+0.6 54.5+1
PLA-4 eau 10min | 147+0.2 154+0.6 107+0.5 27.5+0.4 28+0.2 56.5+0.6
PLA-4 eau 20min | 147.50.1 154.5+0.5 108+0.3 27.5+0.6 29+0.1 56.5+0.6




Valeurs des grandeurs thermiques de la deuxieme chauffe des différents échantillons calculés a
partir des thermogrammes de DSC

Echantillon Tr (1" pic) T (2°™pic) T« (°C) AH (3 /g) AH;(J/9) Tg (°C)
PLA-05min | 149.2 +0.9 154.2+0.5 117.240.7 28.2+0.1 29+0.3 59+0.7
PLA-0 10min | 148.76+0.6 153.96+04 11740.7 27.840.4 28.5+0.7 58.7+0.2
PLA-020min | 148.3+0.2 153.94+0.2 115+0.3 28.1+0.4 28.6+1.2 59+0.2
PLA-4 eau 5min | 149.3+0.9 154.7+0.7 117.5+0.7 28.140.2 28+0.4 59.2+0.6
PLA-4 eau 149.7+0.2 155.3+0.2 118+0.3 27.5+0.6 28+0.4 59.5+0.2
10min
PLA-4 eau 149.6+0.7 155+0.2 118.5+0.5 27.5+0.8 28+0.9 59.7+0.3
20min




