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INTRODUCTION GENERALE ET ORGANISATION DU MANUSCRIT

A I'heure ol la performance et I'innovation sont les maitres mots dans le domaine des
matériaux polymeéres, une attention toute particuliere est portée a I'élaboration de matériaux
présentant des propriétés de plus en plus spécifiques et a priori incompatibles entre elles. On parle
alors de matériaux multifonctionnels.

Par exemple, la thermoplasticité que I'on va retrouver dans la plupart des polymeéres leur
confere une facilité de mise en ceuvre particulierement intéressante en fonction de I'application
visée (films, tubes, formes prédéfinies...) A I'opposée, I'obtention d’un comportement élastique va
généralement reposer sur l'utilisation d’élastomeéres, qui, une fois réticulés afin d’obtenir leurs
propriétés optimales, sont difficilement recyclables. Aussi, I'idée d’élaborer un matériau présentant
une synergie entre ces propriétés thermoplastiques et élastiques a donné lieu aux thermoplastiques
vulcanisés (TPV) qui vont étre a la fois compétitifs vis-a-vis des élastomeéres réticulés en terme
d’élasticité et de souplesse mais également facilement transformables dans des outils de mise en
ceuvre des matériaux polymeéres et recyclables.

Un autre exemple intéressant provient du développement de matériaux polymeres
conducteurs. Les polymeéres étant intrinsequement des isolants électriques, une des voies
d’obtention de propriétés conductrices consiste a disperser de nanocharges a base de carbone ou
des particules métalliques au sein d’'une matrice polymére. Un domaine d’application de ces
nouveaux matériaux multifonctionnels est le blindage électromagnétique, particulierement
recherché dans I'industrie automobile et aéronautique.

Le dénominateur commun entre les deux exemples cités est I'opération de mélange,
généralement réalisé a I’état fondu de la matiére. En effet, 'opération de mélange constitue une
étape-clé pour de nombreux procédés de mise en ceuvre et I'élaboration de matériaux avancés se
heurte généralement a la difficulté de disperser efficacement les différents constituants d’un
systeme multiphasique. On peut citer la dispersion de fluides viscoélastiques ayant des rapports de
viscosité importants et la dispersion/exfoliation de nanocharges. Dans tous les cas, les propriétés
finales recherchées sont directement liées a la microstructure générée au cours du processus de
mélange. La qualité de cette étape de mélange est donc primordiale dans la mesure ou elle va
gouverner les propriétés macroscopiques finales du matériau.

L'objectif de ce travail de thése est de mettre en avant un nouveau procédé de mélange des

polyméres a |'état fondu développé au LIPHT et baptisé RMX®. L'atout majeur de ce type de

mélangeur réside dans sa capacité a générer des écoulements élongationnels forts, généralement
favorables aux mécanismes de dispersion. Ce manuscrit a donc été pensé et organisé afin d’étudier
et de mettre en avant lintérét que pouvait procurer ce type de dispositif au niveau de

problématiques classiguement rencontrées dans le domaine de la mise en ceuvre des polyméres :



e |’élaboration de mélanges de polymeéres immiscibles : des mélanges thermoplastiques
élastomeéres a basse de polypropyléne (PP) et d’un terpolymeére d’éthyléne-propyléne-diéne
(EPDM) constituant la phase élastomere seront étudiés dans cet objectif.

e Laréaction chimique et sélective d’une des phases au cours de I'étape de mélange a travers la
réticulation dynamique de la phase élastomere.

e La dispersion/exfoliation d’une nanocharge lamellaire & I’état fondu : pour cela, une charge

lamellaire graphitique et conductrice sera incorporée au sein d’'une matrice polypropyléne.

Un premier chapitre va décrire les différentes techniques expérimentales et de caractérisation
ainsi que les équipements utilisés au cours de cette these en mettant |'accent sur la présentation et
la description des principales caractéristiques techniques du RMX®.

Le Chapitre 2 présente une étude préliminaire visant a évaluer I'influence des conditions
opératoires au RMX® sur les matériaux référence utilisés au cours de cette thése, a savoir un
thermoplastique (polypropyléne) et un élastomére (EPDM). Le but de cette étude consiste a
optimiser les conditions opératoires dans ce mélangeur et de définir une plage d’étude au sein de
laguelle aucune évolution irréversible (dégradation, réticulation) des matériaux n’est constatée au
cours de leur transformation.

Le Chapitre 3 va présenter une étude consistant a disperser une phase élastomeére
minoritaire (EPDM) au sein d’'une matrice thermoplastique (PP). L’efficacité du mélange dispersif
dans le RMX® sera évaluée et comparée a celle d’'un mélangeur interne classiquement utilisé dans la
mise en ceuvre des mélanges thermoplastiques élastomeéres. L'impact des conditions opératoires
ainsi que du rapport de viscosité des deux phases en présence sur la taille finale de la phase
dispersée fera I'objet d’une attention particuliere.

Le développement de la continuité de la phase EPDM sera traité dans le Chapitre 4 afin de
déterminer le domaine de composition ou il y a existence d’'une morphologie co-continue. L'impact
des écoulements élongationnels sur lintervalle de co-continuité et les différents méthodes
permettant de d’évaluer ce dernier seront détaillées a travers ce chapitre.

La réticulation in-situ de la phase élastomere au cours de I'étape de mélange sera étudiée par
la suite. Une procédure originale développée dans le RMX® ainsi que I'impact du procédé sur les
propriétés mécaniques finales sera développée dans le Chapitre 5.

Enfin un dernier chapitre traitera plus spécifiquement de la dispersion d’une nanocharge
lamellaire conductrice a base de graphéne afin d’obtenir un matériau conducteur. La encore, I'impact
des écoulements élongationnels notamment sur les seuils de percolation rhéologique et électrique

des matériaux formés fera I’objet d’une étude ciblée.
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I. METHODES DE CARACTERISATION

1. METHODES CHIMIQUES

1.1. Détermination du pourcentage de continuité de la phase EPDM

Les mélanges PP/EPDM, initialement sous forme de joncs extrudés, sont découpés a I'aide
d’une lame de rasoir afin d’obtenir des disques de dimension fixe (p = 4 mm, e = 1 mm). Une
attention toute particuliere a été portée concernant I'épaisseur des échantillons [1]. Les disques
obtenus sont pesés (m = 0.2 - 0.4 g) puis immergés dans un large excés de THF (V = 50 mL) pendant 4
jours sur une table d’agitation avec renouvellement de solvant au bout de 48 heures. Compte tenu
de leur trés bonne interaction avec le THF, la phase EPDM non réticulée et le plastifiant sont ainsi
sélectivement extraits par le THF par gonflement et diffusion des macromolécules hors du réseau, le
PP étant quant a lui totalement inerte vis-a-vis du THF. Les échantillons sont ensuite séchés a 80°C
sous vide pendant une nuit. La masse de I’échantillon aprés extraction et séchage est ensuite relevée.
Cette procédure est répétée jusqu’a I'obtention d’une masse constante.

La comparaison entre la masse d’'EPDM restante aprés extraction et séchage et la masse
initialement présente donne une indication de la continuité de cette phase, c'est-a-dire de la fraction
d’EPDM appartenant a une phase continue. Le pourcentage de continuité de la phase EPDM ou

Cl (Continuity Index) est alors donné par la relation suivante :

m i — M
cl o (%) _ _ EPDM.ini EPDM.ext . 100 (1)
EPDM ini.

Les mesures reportées sont une moyenne des résultats obtenus sur 3 échantillons. Lorsque
les échantillons se disloquent suite a I'extraction, cela signifie que la phase PP est présente sous
forme dispersée au sein de la phase EPDM, le pourcentage de continuité de la phase EPDM est alors

fixé a 100%.

1.2. Détermination du taux d’insolubles des mélanges PP/EPDM

Le taux d’insoluble, exprimé en pourcentage massique (%), correspond a la fraction insoluble
d’un réseau macromoléculaire. Il permet d’évaluer la densité de réticulation du matériau. La
détermination du taux d’insoluble s’effectue également par immersion des échantillons dans 50 mL
de THF pendant 7 jours minimum avec renouvellement de solvant. Les échantillons sont découpés a

J
I’emporte-piece (¢ = 8 mm) sous forme de disques a partir de plaques de 1 mm d’épaisseur afin
d’avoir la méme surface d’échange avec le solvant. 6 disques sont introduits par pilulier afin
d’obtenir une masse entre 0.5 et 0.7 g. La masse de I’échantillon, avant et aprés extraction et
séchage sous vide a 80°C pendant une nuit est mesurée a I'aide d’une balance de précision. La

détermination du taux d’insoluble se fait a I'aide de la formule suivante :
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mTPV,extrait - m(pPP

% = (2)

insoluble

®EPDM +Resol
Avec: Mypyexrait |2 Masse de TPV apres extraction et séchage sous vide
Mmgpp la masse de la phase thermoplastique
Mgeppm+resol 1@ Masse correspondant au réseau d’EPDM réticulé
En théorie, pour un réseau d’EPDM parfaitement réticulé, seul le plastifiant peut ainsi étre
extrait. 'EPDM réticulé va gonfler partiellement sous I'effet du THF mais ne va pas étre extrait a

cause de la présence de la phase continue de PP, cette derniére étant insoluble dans le THF.

2. CARACTERISATION MECANIQUE

La détermination des propriétés mécaniques en traction simple est effectuée a I'aide d’un
banc de traction MTS 2/M équipé d’une cellule de 10 kN ainsi que du logiciel d’exploitation Test
Works®. Des éprouvettes de type AFNOR H2 (Ly=25 mm, /=4 mm, e =1 ou 2 mm) sont obtenues :

e soit par injection-moulage a I'aide du moule thermorégulé situé en sortie du RMX®, dans le

cas des matériaux ol la phase thermoplastique est majoritaire (e =2 mm)

e soit découpés a I'emporte-piece a partir de plagues de 1 mm d’épaisseur (cas des TPV)
obtenues par compression-moulage a 200°C a I'aide de la presse a plateaux.

Les essais sont réalisés a une vitesse de déplacement fixe de la traverse de 50 mm/min
(correspondant & un taux de déformation initial € = 1.67 x 10 s™) sur au moins 5 éprouvettes afin
d’obtenir une valeur moyenne des principales propriétés mécaniques de nos matériaux a savoir le
module d’Young E (en MPa), la contrainte maximale oy, (en MPa) et I'allongement maximal a la

rupture &, (en %).

3. CARACTERISATION RHEOLOGIQUE

Le comportement rhéologique des matériaux étudiés a été caractérisé a I'aide d’un
rhéometre dynamique a déformation imposée (ARES, Rheometric Scientific) représenté en Figure 1.
Cet appareil est équipé d’'une géométrie plan-plan de 25 mm de diametre avec un entrefer fixé a 2

mm. Les échantillons analysés se présentent sous forme de disques (¢ =25 mm, e =2 mm).

Figure 1 : Rhéometre dynamique ARES
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3.1.1. Principe de la mesure
Ce rhéometre dynamique impose a I’échantillon une déformation en cisaillement de type

oscillatoire controlée par I'intermédiaire d’'un moteur placé dans la partie basse :

¥(t) = ,-c0s(wt) (3)
ou: w est la fréquence de sollicitation (rad/s)
Yo est I'amplitude de déformation (%)
Un capteur de force (partie haute) permet de mesurer le couple transmis par I'échantillon

ainsi que le déphasage entre la déformation appliquée et la contrainte résultante correspondant a la

réponse du matériau qui s’exprime alors par:
1(t) = 1,.C0S(0t + ) (4)
ou: 8 représente le déphasage entre la déformation imposée et la contrainte résultante.

Ces informations sont recueillies afin de calculer le module de cisaillement complexe G* que

I’on peut définir en notation complexe par :

* i(wt+3)
Gr=""=T0% _ _ To(c5(5)+isin(s)) = G+iG" (5)
* i(ot)
Y Yo € Yo
ou:
G'= "2 cosd (6)
Yo
G'="2sins (7)
Yo

G’ (en Pa) est le module élastique (ou module de conservation), il caractérise I'énergie
accumulée sous forme élastique. G”” (en Pa) est le module visqueux (ou module de perte), il
caractérise I'énergie dissipée par frottements dus au caractere partiellement visqueux du matériau

viscoélastique. La tangente de I'angle de perte 6 est définie par :

GII
tan(d) = — (8)
(6) Y
La viscosité n est quand a elle définie par la relation :
T=ny (9)

En notation complexe, on obtient donc :

™ 1t G* G4+G" |, .,
=T —=————=n-In (10)

10) o

ou:
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, Gll
n= o (11)
1 G'
n= . (12)
n*, n’etn” s’expriment en Pa.s.
3.1.2. Balayage en déformation :

La détermination du domaine de viscoélasticité linéaire des échantillons est effectuée par
suivi de la valeur des modules élastiques et visqueux (G’ et G”) en fonction de la déformation
imposée (entre 0.1 et 200%) et a une fréquence fixe w = 6.28 rad/s. La limite de linéarité y. est

définie lorsque la valeur des modules diminue de plus de 3%.

3.1.3. Balayage en fréquence :
L'étude du comportement rhéologique des échantillons en fonction de la fréquence de
sollicitation a été effectuée sur une gamme de fréquence de 10% & 102 rad/s & une déformation

comprise dans le domaine de viscoélasticité linéaire.

3.1.4. Balayage temporel :
La stabilité thermique des matériaux est évaluée au cours du temps par sollicitation du

matériau a fréquence fixe (w = 6.28 rad/s) et déformation comprise dans le domaine de linéarité.

4. CARACTERISATION MORPHOLOGIQUE ET STRUCTURALE

La préparation des échantillons et leur observation ont été effectuées a la plateforme de

microscopie de I'Institut Fédératif de Recherche en Neurosciences de Strasbourg.

4.1. La microscopie électronique a balayage (MEB)

4.1.1. Préparation des échantillons

L'observation de la microstructure a été effectuée par microscopie électronique a balayage
(MEB) Hitachi S800 représenté en Figure 2, notamment en ce qui concerne les mélanges PP/EPDM
non réticulés. Cette observation est réalisée aprés cryofracture de I’échantillon dans I'azote liquide
(afin d’éviter une altération des morphologies par déformation plastique) et extraction sélective de
la phase EDPM dans du THF pendant 7 jours. Cette étape a pour but d’extraire I’'EPDM du faciés de
rupture, permettant d’améliorer nettement le contraste entre les deux phases. Les échantillons
extraits sont ensuite séchés a 80°C sous vide pendant une nuit puis recouverts d’une fine couche

d’or-palladium (10 nm) par pulvérisation cathodique sous vide.

10
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Figure 2 : Microscope électronique a balayage Hitachi S800

4.1.2. Observation
L’observation des échantillons métallisés a été effectuée avec un MEB Hitachi S800 a une
tension pouvant varier entre 5 et 10 keV. Il s’agit ici de I'observation des électrons rétrodiffusés
depuis la surface. 2 surfaces cryofracturées par échantillon sont observées a différents
grossissements afin d’évaluer I'homogénéité de I’échantillon ainsi que I'état de dispersion de la

phase minoritaire.

4.1.3. Analyse d’images
Les morphologies obtenues sont analysées a I'aide d’'un logiciel de traitement d’images
(AxioVision v4.6.3). En moyenne deux clichés par grossissement (ex. : x 2000 et x 5000) sont traités
afin d’étre le plus représentatif de la morphologie globale. Au moins 300 diamétres par image (en
supposant une forme sphérique de la phase dispersée) sont évalués a partir de 'aire (notée A;) de

chaque élément analysé permettant d’obtenir un diametre équivalent-sphére (ou diameétre

d, =2,/ (13)
T

Le diametre moyen en nombre Dn, le diamétre moyen en volume Dv ainsi que l'indice de

ramené) :

polydispersité PDI sont calculés a I'aide des relations suivantes :

Znidni

D =1
Y (14)
>nd
D =i
T3 "
D
PDI=—"
D (16)

n

11
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4.2. La microscopie électronique a transmission (MET)

L'observation des échantillons réticulés (TPV) a été réalisée en microscopie électronique a
transmission (MET). Contrairement aux systemes non réticulés, la phase EPDM une fois réticulée est
difficilement extractible par diffusion-gonflement de THF. L'observation de surfaces cryofracturées,
bien que possible, s’avere difficile afin d’observer correctement la séparation de phases (contraste

insuffisant entre les deux phases, interface mal définie...)

4.2.1. Préparation
Dans un premier temps des coupes ultra-fines d’une épaisseur de 70 nm sont réalisées au
moyen d’un ultra-microtome UC6 équipé d'une enceinte cryostatique EM FC7 a -110°C puis déposées
sur des grilles de cuivre recouvertes d’un film Formvar. Les films sont ensuite teintés a I'aide d’une
solution de tétraoxyde d’osmium (OsO,) ou de tétraoxyde de ruthénium (RuQ,) pendant 30 min [2].
Cette étape permet de marquer sélectivement la phase EPDM, par réaction des fonctions dieénes de
I’'EPDM avec les oxydes métalliques, permettant ainsi d’obtenir un contraste tres marqué entre les

deux phases, 'lEDPM apparaissant en noir alors que la phase PP reste claire.

4.2.2, Observation
L'observation des films ultra-minces a été effectuée a I'aide d’un microscope Hitachi H7500 a

une tension de 120 keV.

4.3. La microscopie a force atomique (AFM)

En complément de I'observation par MET des échantillons réticulés, des observations par
microscopie a force atomique (AFM) ont été réalisées. Cette technique, plus originale en ce qui
concerne I'observation des mélanges de polymeres immiscibles est néanmoins appliquée depuis une
dizaine d’années [3-6].

Cette technique posséde plusieurs avantages vis-a-vis de l'observation MEB ou MET,
notamment en ce qui concerne la préparation des échantillons : seule une préparation par cryotomie
a une température de -110°C est généralement nécessaire avant observation afin d’obtenir une
surface parfaitement plane, sans extraction sélective ou utilisation d’agent contrastant.

Les images de phase ont été réalisées a I'aide un microscope a force atomique Dimension™
3100 équipé d’un controleur Nanoscope llla (Veeco Instruments) en mode tapping (mode dynamique

avec modulation d’amplitude). Un balayage de 15 x 15 um est utilisé.

4.4, Diffraction des rayons X

Les mesures de diffraction des rayons X ont été effectuées sur un appareil SSEMENS D5000 en
utilisant la raie Cu-K, de longueur d’onde A = 1,54056 A. La source de rayons X est un tube céramique

muni d’une anode de cuivre et alimentée par un courant de 35 kV et une intensité de 25 mA.

12
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Les balayages suivants ont été effectués :
- pour la matrice : un pas de 0,02 degré et un temps de mesure de 3 secondes/pas ont été
choisis. La zone de balayage est comprise entre 10 et 30°.
- pour les mélanges chargés : la plage d’angle balayée dans les mémes conditions est comprise
entre 10 et 30°.
Les échantillons utilisés sont des éprouvettes de rhéologie de 25 mm de diametre et de 2 mm
d’épaisseur. Les mesures ont été effectuées sur deux surfaces d’échantillons, afin d’obtenir les
valeurs moyennes de la distance entre les feuillets. Cette distance est calculée a partir de la loj de

Bragg :
2d.,,.Sin0 =nA (17)

ou: d représente la distance inter-réticulaire des plans {h k I},
0 est I'angle d’incidence du faisceau sur ces plans
A est la longueur d’onde des rayons X utilisés

n est un nombre entier positif, appelé ordre de la diffraction (n=1)

Une autre information qui peut étre obtenue par la diffraction des rayons X est la dimension
des cristallites dans la direction normale aux plans (h k I). Elle peut étre déterminée, a partir de la

largeur a mi-hauteur du pic de diffraction (h k 1), par la relation de Scherrer :

L KA (18)
" B.cos®
ou: L est la taille moyenne des cristaux dans la direction normale aux plans {h k I}

K est une constante fonction de la forme des cristallites
A est la longueur d’onde des rayons X utilisés
B correspond a la largeur a mi-hauteur du pic de diffraction, mesurée sur I'échelle 26 en

degré et multipliée ensuite par m/180.

Théoriquement, la valeur de la largeur a mi-hauteur du pic de diffraction dans le plan {0 0 1}
permet d’accéder au nombre moyen de feuillets N par cristallites par la relation :
L

N = dOOl (19)
001

Cependant, I'application directe de la formule de Scherrer n’est pas simple, car d’autres causes
d’élargissement du pic de diffraction se superposent a I'effet de taille des cristaux (aberrations

instrumentales, repliement des feuillets...)

13
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5. ANALYSES THERMIQUES

5.1. Analyse thermogravimétrique (ATG)

La stabilité thermique des échantillons a été évaluée par analyse thermogravimétrique (ATG)
sous hélium et sous air au moyen d’un appareil Q5000 (TA Instruments). L’analyse permet d’évaluer
la variation de masse de I'échantillon en fonction de la température et/ou du temps. De fagon
générale I"échantillon est soumis a une rampe de température (10°C/min dans notre cas) de la
température ambiante jusqu’a 700°C. Cette méthode permet d’obtenir des informations sur :

- laformulation d’'un matériau

- latempérature de début de dégradation

- la cinétique de dégradation (basée sur I’étude de la dérivée de la masse par rapport a la
température

- la présence de résidus organiques/inorganiques

5.2. Analyse calorimétrique différentielle (DSC)

L'analyse calorimétrique différentielle a balayage (Differential Scanning Calorimetry — DSC)
est une technique consistant a mesurer un flux de chaleur d’'un échantillon en fonction du temps
et/ou d’une température si la variation de cette derniére est programmée en fonction du temps
(rampe en température). Cette technique permet d’observer dans la plage de température étudiée
toute transition accompagnée d’un dégagement (transformation exothermique) ou d’une absorption
(transformation endothermique) de chaleur liée a une modification physique (fusion, cristallisation,
transition vitreuse) ou chimique (polymérisation, réticulation, dégradation) du matériau.

L'appareil de DSC utilisé est le Q200 (TA Instruments). Le protocole général d’analyse utilisé est
détaillé ci-dessous :

1) un premier cycle de chauffe est réalisé a 20°C/minute de la température ambiante a T=200°C.
Le matériau reste ensuite chauffé a 200°C pendant 3 minutes. Ce premier cycle a pour but de
supprimer I'histoire thermique de I’échantillon (liée au procédé de mise en ceuvre par
exemple)

2) un deuxiéme cycle de refroidissement entre 200 et -80°C est ensuite réalisé avec une rampe
en température de 10°C/min. Ce cycle de refroidissement permet notamment pour les
polymeéres semi-cristallins la réorganisation structurale du matériau qui passe d’'un état
fondu (amorphe) a un état solide organisé. Cette réorganisation s’"accompagne généralement
d’un dégagement de chaleur, on parle alors de transformation exothermique. Ce cycle
permet d’obtenir des informations sur la cristallisation du polymere (température de

cristallisation T,, enthalpie de cristallisation AH,)
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3) un dernier cycle de chauffe entre -80°C et 200°C permet en général d'observer le passage
d’un état vitreux sans aucune mobilité macromoléculaire a un état dit viscoélastique ou la
mobilité macromoléculaire augmente progressivement autour d’une température dite de
transition vitreuse T,. Cette derniére n’est pas toujours mesurable en DSC.

Vers les plus hautes températures, une température de fusion des zones cristallines T
correspondant au passage d’un état viscoélastique a un état liquide est mesurable ainsi

qu’une enthalpie de fusion AH;.

6. MESURES DE CONDUCTIVITE ELECTRIQUE

Figure 3: Dispositif de mesure de conductivité électrique (Alimentation Keithley 2400 et conductimétre
équipé d’une téte quatre pointes en ligne).

Les mesures de conductivité électrique ont été réalisées sur des films minces de polymere de
200 um d’épaisseur préalablement compressés a chaud pendant trois minutes a I'aide de la presse a
plateaux.

Les mesures se font a l'aide d’un dispositif représenté en Figure 3 et comprenant un
conductimetre (LucasLabs 302 Resistivity Stand), une téte 4 pointes en ligne (SP4) et un générateur
de courant électrique (Keithley 2400). Ces mesures ont été réalisées dans la salle blanche du Hall de
Technologies de I'ECPM a Strasbourg.

Les mesures sont effectuées manuellement a différents endroits du film (environ 7 a 10
mesures sont réalisées pour chaque face). La téte est positionnée au contact du film et une pression
est appliquée a I'aide d’un bras de levier afin de permettre aux pointes de s’enfoncer dans le
matériau. Pour chaque point de mesure, le générateur Keithley choisit automatiquement le calibre
(choix de la tension appliquée et de la source de courant) correspondant le mieux a la résistance du
matériau. En fonction de ces parameétres, I'appareil donne une valeur de la résistance R (exprimée en

Q):

R =

% (20)

Un facteur correctif k lié a la géométrie des pointes est ensuite appliqué :
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U
RO, = kT (21)
ou: RO correspond a la résistance carrée (correction de la résistance mesurée par un facteur de
forme) et s’exprime également en Q.
k=4.5324
La résistivité du film p (en Q.cm) s’exprime ainsi :
U
ou: e est I'épaisseur du film mesuré en cm.
La conductivité o du film (en S/cm) est donnée par :
1
0= (23)
p

16
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Il. MISE EN GEUVRE DES MATERIAUX POLYMERES

1. Haake Rheomix 600
Une partie des mélanges de polymeéres (PP/EPDM non réticulés et réticulés, PP/xGNP) ont
été réalisés a I'aide d’'un mélangeur interne (Haake Rheomix 600, Thermo Electron) non étanche
constitué d’'une chambre interne et de deux rotors non interpénétrés contrarotatifs (Figure 4). Les

caractéristiques de ce mélangeur sont résumées dans le Tableau 1.

Introduction du polymeére

| Chambre
- demélange

Rotors *

b)

Figure 4 : Description du mélangeur interne Haake Rheomix 600 : a) Chambre de mélange et b) Roller rotors

Tous les mélanges ont été réalisés avec un coefficient de remplissage de 70 % afin d’éviter les
zones de matiére stagnantes et d’assurer une bonne circulation de la matiere a travers toute la
chambre de mélange. Une acquisition en temps réel permet de suivre I'évolution des différents

paramétres du procédé (couple, température, vitesse des rotors) en fonction du temps de mélange.

Volume total de la chambre : 120 cm’®
Volume effectif : 69 cm®
Facteur de remplissage : 0.7
Vitesse de rotation : 50-100 rpm
Vitesse relative des rotors : 3/2 (gauche/droite)

Tableau 1 : Caractéristiques du mélangeur interne Haake Rheomix 600.

1.1.Procédure

De facon générale, les formulations ont été préparées a une température de consigne de
200°C et un temps de mélange effectif (une fois tous les composants introduits) fixé a 6 min. Un
exemple d’acquisition couple-temps est donné en Figure 5. Concernant les formulations PP/EPDM,

un exemple de procédure est donné :
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Vitess des rotors (rpm)

Température (°C)

N
N
o

200

[ el e
oON B O ®
o O O O O

Dans un premier temps, 'EPDM plastifié est introduit a une vitesse des rotors v = 50 rpm.

Une fois I'élastomere introduit la vitesse est montée a 100 rpm afin d’homogénéiser

thermiquement le matériau.

Le polypropyléne est ensuite introduit a v = 50 rpm, puis le stabilisant. Un pic caractéristique

correspondant a I'introduction puis la fusion des granulés de PP, est observé.

Le mélange est laissé pendant 6 minutes jusqu’a stabilisation du couple. Les valeurs de

couple (correspondant a une viscosité apparente) et de température a la fin du mélange sont

relevées.

Dans les cas des mélanges réticulés, I'agent réticulant est introduit a I'issu des ces étapes. Le

temps de réticulation est fixé a 7 min.

—~v rotors (rpm)
--Temp. Mat. (°C) |
—Torque (N.m)

00 300
temps (s)

400 500

a)

25

20

15

10

Couple (N.m)

Vitess des rotors (rpm)

220

2R e RN
oON B O O
S 0o oo o

Température (°C)

-V rotors (rpm)
-Temp. Mat. (°C)
—~Couple (N.m)

300
temps (s)

b)

400 500

600

700

Couple (N.m)

Figure 5: Evolution du couple, de la température et de la vitesse de rotation lors de I’'élaboration d’un
mélange : a) PP/EPDM 80/20 non réticulé et b) PP/EPDM 30/70 réticulé au Haake Rheomix 600.

1.2.Evaluation des taux de cisaillement et énergies de mélange

Une modélisation proposée par Bousmina et al. [7] permet de déterminer pour ce mélangeur

le taux de cisaillement moyen pour une vitesse de rotation donnée. Ce modeéle assimile les rotors a

des cylindres et la chambre a une géométrie double Couette représentée en Figure 6 . En ce qui

concerne le Haake Rheomix 600, les valeurs de rayons interne et externe R; et R, sont respectivement

de 16,05 et 19,55 cm.

Figure 6 : Représentation simplifiée du mélangeur interne Haake Rheomix 600
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L’évaluation du taux de cisaillement moyen au sein du Haake est ainsi donné par :

Vi =

an{__$+2
InB 3s?

ou: N est le nombre de tours par minute des pales
B=Re/Ri(B~1.22)

s correspond a I'exposant loi de puissance pour un liquide viscoélastique dont la viscosité

anm2+omnmﬂ} (24)

peut s’exprimer par () = K7°™" (s = 0.46 dans notre cas)

Les taux de cisaillement moyen pour des vitesses de rotors de 50 et 100 rpm sont
respectivement de 26 et 50 s. Les énergies spécifiques de mélange sont calculées a I'aide de la
relation suivante :

Q. T At
2

E (25)

Haake —

ou: Q, est la vitesse de rotation des pales (en rad/s)
T; est le couple mesuré (en N.m)
At; est I'intervalle de temps entre deux acquisitions (en s)
m est la masse totale de polymére introduite dans la chambre
Ces énergies de mélanges sont exprimées en J/g et sont utiles afin de comparer |'efficacité

de deux procédés de nature différente (nature des écoulements, temps de séjour, etc.)

2. LA PRESSE A PLATEAUX
Les mélanges élaborés au Haake ont pour la plupart été mis en forme sous forme de plaques
de 1 mm d’épaisseur au moyen d’une presse a plateaux. Les plaques sont obtenues par compression
a 200°C a l'aide d’une presse hydraulique (P = 120 bars) pendant 3 minutes. Afin d’éviter toute
déformation plastique de I"’échantillon, ce dernier est préchauffé au contact des plaques pendant 2
minutes. Un deuxiéme cycle de compression d’une durée de 3 minutes est effectué a température

ambiante.

3. LERMX®

Le RMX® est un prototype de mélangeur développé dans notre laboratoire en collaboration
avec la société SCAMEX®. La version présentée ci-dessous est une version hydrauliqgue adaptée au

mélange de polyméres fortement visqueux.
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3.1. Origine du concept et principe de fonctionnement

Le principe de fonctionnement du RMX® est basé sur I'’écoulement alternatif de liquides a
mélanger a travers un élément de mélange statique. Comme représenté en Figure 7, une unité de
mélange est constituée de deux chambres cylindriques séparées par un élément de mélange
statique. Deux pistons actionnés par des vérins hydrauliques poussent la matiére alternativement
d’une chambre a l'autre a travers I'élément de mélange. L'action de mélange peut donc étre
qguantifiée par le nombre d’allers-retours (ou cycles de mélange) nécessaires a I'obtention d’une

qualité de mélange satisfaisante. Le passage a travers une géométrie convergente-divergente (en

entrée et sortie d’élément de mélange) permet ainsi de générer des écoulements élongationnels.

EM
[
P i P
C C

2

Figure 7: Concept de mélangeur « oscillatoire » a écoulement élongationnel: A: Actionneurs (vérins
hydrauliques), P : Pistons, C : chambres de mélange, EM : élément de mélange

Conceptuellement, le fait de générer des écoulements élongationnels au sein d’un outil de
mise en ceuvre avec pour objectif d’améliorer I'efficacité de mélange (mélange distributif et dispersif)
est récemment apparu dans la littérature [8-11].

On peut citer les travaux de Maric et al. [8] qui ont développé un mini-mixeur baptisé
MiniMAX (Figure 8) et correspondant a une cuve dans lequel plonge un cylindre en rotation
(géométrie Couette). lls ont remarqué que I'ajout de billes métalliques améliorait significativement la
dispersion. Les billes aident a la recirculation de la matiére, créent localement des zones a forts taux

de cisaillement et générent des écoulements élongationnels.

a) b)

Figure 8 : Concept du mélangeur MiniMAX: a) concept original (MM) et b) version avec 3 billes métalliques
(MM-3b)
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Bourry et al. [12] puis Luciani et al. [10] ont développé I'EFM (Extensional Flow Mixer) qui a
été concu de maniere a mettre en série plusieurs zones convergentes-divergentes (Figure 9).
L’écoulement n’est alors plus dominé par le cisaillement mais fait intervenir une forte composante
élongationnelle [13,14]. Ce mélangeur a été adapté en sortie d’extrudeuse. Malgré de bons états de
dispersion obtenus [11,12], ce type de dispositif connait un certain nombre de limitations
notamment au niveau du nombre limité de zones convergentes-divergentes a cause de la perte de
charge induite par ces éléments.

Entrée Entrée

M = 17} .

Sortie Sortie

Figure 9 : Schéma de I’Extensional Flow Mixer (EFM) : a) Vue générale et b) Parties convergentes-divergentes.
D’apres [12].

Les études expérimentales et numériques menées par Meller et al. [15-17] ont également
démontré l'intérét d’utiliser des profils convergent-divergent afin d’améliorer les mécanismes de
dispersion dans les mélanges de polymére. Pour cela, ils ont utilisé un rhéometre capillaire
comprenant différents profils d’entrée et trouvé que les mécanismes de rupture dans la zone
convergente dépendaient a la fois de la forme de cette convergence ainsi que du débit volumique
appliqué.

D’un autre co6té, le fait de générer des écoulements entre deux chambres séparées par un
élément de mélange statique consistant en un canal de faible diameétre a été décrit pour la premiére
fois dans les années 60 par Hausman sur un outil de mise en ceuvre des caoutchoucs [18,19], puis a
été repris par Westover pour mesurer la dépendance en pression de la viscosité d’un polyéthyléene a
|’état fondu [20]. Mackley et al. [21] ont adapté cette géométrie pour concevoir leur « Multipass
Rheometer » (cf. Figure 10). De chaque c6té de la géométrie sont placés des pistons permettant de
pousser de fagon antagoniste le polymére d’une chambre a l'autre. Le suivi des propriétés
rhéologiques en fonction du nombre de passages est permis grace a l'utilisation de capteurs de

pression de part et d’autre de I'élément central.
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flow

Piston o
(45" entry)

1450

Pressure Transducer (P1) p—— Thermocouple

Flange

Insulation

Capillary lock —I'ZJI" Z ’ Capillary Insert

(P2)
Bleed Valve

Heating Jacket

Figure 10 : Principe de fonctionnement du « Multipass rheometer ». D’apres [21]

Récemment, Son a adapté ce concept au développement d’'un mélangeur interne ol un
nombre illimité de passage a travers un canal central de faible diamétre est permis [22]. Ce dispositif
représenté en Figure 11 a été testé et son efficacité dispersive a été validée sur des systémes PE/PS.

Il est cependant limité par sa capacité maximum de chargement avec un volume maximum de 11

cm’.

15 t
l 12 10
1] 6 l—l
N 14 BN
1 & 2 : pistons

3: heated cylindrical metal block
4: bottom plate

S: exit valve

6: shear channel

7 & 8: reserviors

Figure 11 : Schéma du mélangeur élongationnel développé par Son. D’apres [22].

3.2. Description technique du RMX®

Le RMX® est un mélangeur que I'on peut décomposer en 3 unités distinctes, reliées entre

elles par des canaux de faible diametre :
e une unité de remplissage (1) comprenant un piston de chargement et un bloc de

chargement reliés a une vanne d’entrée,
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e une unité de mélange (2) comprenant I'élément de mélange ainsi que les deux chambres

e une unité de sortie (3) reliée a une vanne de sortie.

Une représentation du RMX® en Figure 12 permet d’identifier les différentes unités
présentées et les principaux éléments qui composent ce mélangeur. Chaque unité est
indépendamment régulée en température par des résistances chauffantes reliées a des
thermocouples de type PT100. Les 2 chambres de mélange sont également thermorégulées a I'aide
de colliers chauffants. La modularité permise par ces 3 unités distinctes permet d’optimiser le
concept méme de ce mélangeur et d’adapter/ajouter simplement de nouveaux éléments en fonction
de I'’étude a mener. Il s’agit ici de présenter les caractéristiques innovantes de ce mélangeur ainsi que
les principales améliorations apportées au cours de cette thése. Une vue d’ensemble du mélangeur

est représentée en Figure 13.

|
a
W L—°
|
\
—a 0 7oy

Figure 12 : Représentation schématique et vue en coupe du RMX® : (a) chambre, (b) pistons (avec joint
Téflon®), (c) élément de mélange central, (d) bloc de chargement (thermoplastique), (e) zone de sortie de
matiéere, (f) moule thermorégulé, (g-h) vanne d’entrée-sortie matiére, 1 — bloc de chargement, 2 — Bloc
central, 3 — bloc de sortie.
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Figure 13 : le RMX® (a gauche) et le moule thermorégulé (a droite).

3.3. Introduction des polyméres

3.3.1. Chargement des matériaux thermoplastiques

Figure 14 : a) bloc de chargement thermorégulé pour les thermoplastiques et b) voie de chargement latérale
pour 'EPDM.

L'introduction de matériaux thermoplastiques s’effectue a travers un bloc de chargement
thermorégulé représenté en Figure 14a. La matiere initialement introduite sous forme de granulés
est plastifiée sous I'action conjointe de la température du bloc de chargement et d’un piston de
chargement qui vient pousser la matiére dans la chambre de droite a travers un canal de 4 mm de
diametre. L'injection de matiére n’est possible qu’apres ouverture d’'une vanne de chargement
permettant de relier I'unité de chargement a I'unité de mélange. La matiére fondue pénétre ainsi
dans la chambre de droite et le piston droit est repoussé jusqu’a ce que le volume total de matériau
soit atteint. Le piston opposé est quant a lui maintenu en position statique afin d’éviter I'écoulement
de la matiére dans la chambre opposée. Ce mode de remplissage est notamment intéressant pour le
remplissage simultané (mélange de polymeéres) ou séquentiel (mélanges réactifs).

L’écoulement du polymére a I'état fondu est un écoulement de type Poiseuille en loi de

puissance dont le débit est donné par :
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nR AP ( 4n
Q-= . (26)
8Ln (3n+1

avec: R(lerayon du canal de chargement
L la longueur du canal
n la viscosité du polymére
AP la pression du piston appliquée sur le bloc de chargement.
Cette pression du piston est directement reliée a la pression fournie par le groupe hydraulique ainsi

gu’aux dimensions du vérin :

P,S
v _p,| 27
S R (27)

p p

AP =P, =

avec: P,,S,, R, lapression, lasection et le rayon du vérin

P,, Sy, Ry la pression, la section et le rayon du piston

On obtient ainsi :

2
4
0="RA[R, ( an j (28)
8Ln Rp 3n+1
Le temps de chargement est donné par :
pQ

Concernant la géométrie du bloc de chargement, le temps de chargement dépend donc
principalement du dimensionnement de ce dernier (diamétre du vérin et du piston) et du diametre
du canal de chargement. Par exemple, augmenter le diameétre du canal de chargement de 4 mm a 6
mm permet de diviser le temps de chargement par 5. En ce qui concerne le matériau, le temps de

chargement va étre proportionnel a la viscosité du matériau a introduire.

3.3.2. Chargement de ’EPDM
L'EPDM étant trés viscoélastique, une alternative de chargement a été envisagée : il s’agit
d’une voie latérale qui vient directement communiquer avec la chambre de gauche (Figure 14b).
L'EPDM est progressivement introduit dans la chambre par déplacement successif du piston (Figure
15). La chambre, qui a ce moment n’est donc plus étanche est dépressurisée a I'aide d’'une pompe a

vide pendant que le piston de gauche est repoussé au contact de la matiere.
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Morceaux d'EPDM

1)

4:}% :_%ﬂ,a

Pompe 2 vide Pompe a vide

i i

Figure 15: Séquence de chargement de 'EPDM par la voie de chargement latérale : 1-2) Introduction des
morceaux d’EPDM dans la chambre, 3) Dépressurisation, 4) Mise en contact du piston avec la matiére.

3.4. L'étape de mélange

Le cycle de mélange est schématisé en Figure 16. Cette derniére représente le déplacement
réciproque des pistons pendant I'étape de mélange. Lors de cette étape, les 2 canaux (entrée et
sortie matiere) sont fermés au moyen de vannes et les 2 chambres sont considérées comme
étanches.

Le volume de matiére a I'intérieur d’une chambre peut &tre ajusté entre 10 et 100 cm®. Sur
cette version hydraulique du RMX®, les pistons sont asservis en vitesse permettant ainsi d’atteindre
des vitesses de déplacement jusqu’a 60 mm/s. La pression maximale est limitée par la puissance du
groupe hydraulique qui est de 160 bars.

La pression dans l'une des chambres est mesurée en continu a I'aide d’'un capteur de
pression (Dynisco, 0-700 bars) au niveau de I'élément de mélange (représenté sur la Figure 14a).
Compte tenu du caractere réversible de I'écoulement dans ce mélangeur, un seul capteur de
pression est nécessaire afin de déterminer la différence de pression AP mesurée en amont et en aval

du capteur pour chaque cycle.

-

e

a) Introduction matiére
“ df—
IEES— SN

b) Etape de mélange (v, n)

F

-

i) .

c)*rtie matiére

Figure 16 : Séquence de mélange a) remplissage de la chambre reliée a I'unité de remplissage, b) fermeture
de la vanne d’entrée et de la vanne de sortie + étape de mélange, c) ouverture de la vanne de sortie et
récupération de la matiere. D’apres [23].
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Une séquence de mélange peut donc étre définie en fonction des parametres suivants :
- le rapport L/D de I'élément de mélange : la longueur de tous les éléments de mélange étant
identique (L = 28 mm), le seul parameétre variable reste le diameétre
- le nombre de mouvements aller-retour des pistons a travers I'élément de mélange central
que I’on définira par la suite comme des cycles de mélange (n)
- lavitesse de déplacement des pistons notée v (ou débit Q)
- latempérature de fonctionnement du mélangeur T
La vitesse ainsi que le nombre de cycles peuvent étre modifiés a tout moment lors de I'étape de

mélange, on parle alors de mélange séquencé.

3.5. L’élément de mélange

Il s’agit d’un simple canal cylindrique amovible de diametre variable que I’on vient visser au
niveau du bloc central séparant les 2 chambres (Figure 17). La longueur de ce canal L est fixée a
28mm. Deux diameétres d’élément de mélange ont été utilisés au cours de cette these (¢ = 4 et 2

mm), soit deux géométries L/D différentes : L/D =7 et 14 respectivement.

Dispositif de serrage

Canal (@ = 2mm)

Figure 17 : Elément de mélange (L/D=14)

3.6. Sortie matiére

A la fin de I'étape de mélange, toute la matiere est placée dans la chambre de gauche. Cette
derniere est connectée a un canal de sortie, lui-méme relié a une vanne de sortie (Figure 16c) placée
en position ouverte. Le piston droit est en position fixe et la sortie de matiére se fait par
déplacement du piston gauche. Comme défini précédemment, une des spécificités de ce mélangeur
réside dans sa capacité a pouvoir :

- soit sortir la matiére sous forme de joncs extrudés qui peuvent étre granulés ou directement
observés apres cryofracture afin de voir l'influence du mélange élongationnel sur les
morphologies observées. Ce mode est particulierement intéressant car il autorise des
préléevements de matiére rapides et faciles a mettre en place.

- soit directement mouler des éprouvettes pouvant servir a des caractérisations ultérieures

(rhéologie, traction...) au moyen d’un dispositif décrit ci-dessous.
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La deuxiéme solution consistant a mouler directement des formes aux dimensions voulues a
fait I'objet d’importantes optimisations au cours de cette these. En effet, cette étape permet de
gagner un temps considérable comparé a des mélanges effectués en mélangeur interne ou le
matériau doit étre refondu et rmoulé a la forme adaptée. Compte tenu de la forte viscosité des
matériaux utilisés, une régulation thermique du moule a ainsi été mise en place permettant des
injections de matiere dans un moule thermorégulé entre 60 et 100°C en fonction du type de

matériau utilisé. Cette étape de moulage direct apres mélange est décrite en Figure 18.

a) b) c)

Figure 18 : Description du moule thermorégulé. a) Mise en place des deux faces du moule et de I'insert, b)
fermeture du moule et injection de la matiére, c) récupération de la forme injectée.

3.7. Ll'interface

Les conditions opératoires pour les 3 étapes décrites précédemment (injection matiéere,
mélange et sortie matiére) peuvent étre contrélées/modifiées a tout moment par le biais d’'une
interface tactile décrite en Figure 19. Les principaux parametres (nombre de cycles, température,
vitesse de déplacement des pistons) y sont définis et des informations tels que la pression au sein de
la chambre ainsi que la position des pistons sont mesurées constamment a une fréquence
d’acquisition de 5 Hz. Ces données pression-déplacement enregistrées au cours du mélange sont
ensuite stockées dans la mémoire interne de |'appareil puis récupérées a l'aide d’un logiciel
d’acquisition (Unitronics DataXPort). Ces données vont étre intéressantes pour la suite, notamment

pour le calcul des énergies spécifiques de mélange dans le RMX®.

mbre de cycles ()
Fre de retour 10
Pression chambre gauche Bars 0

O
7 Sonie matiere amQ) o]

Recuperation vanables | 10 Hz

Menu M

Figure 19 : Panneau de commande du RMX® avec interface tactile permettant le réglage des différentes
conditions opératoires :
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a — Consigne de vitesse de déplacement des pistons v (la vitesse réelle est affichée a droite)
b — Nombre de cycles n

¢ — AP mesuré par le capteur au cours des cycles

d — Mise en marche du groupe hydraulique

e — position x des pistons

f — Sélection du sens de déplacement des pistons

g — Acces aux réglages des températures des différents blocs

h — Réglage de la consigne de déplacement lors de I'injection (dosage volumétrique)

i — Retour au Menu principal

1-6 — Déplacement manuel des pistons

3.8. Calcul des énergies de mélanges

Afin de pouvoir comparer les morphologies obtenues dans le RMX® avec celles obtenues
dans un mélangeur interne de type Haake Rheomix 600, il est primordial de pouvoir quantifier les
énergies spécifigues de mélange dans le RMX®. Cette quantité, exprimée en J/g peut étre

simplement exprimée par la relation suivante :

AP.Q.t
E =— (30)
RMX m
ou: AP est la différence entre la pression mesurée en amont (phase aller du piston) et en aval

(phase retour) lors d’un cycle.
Q est le débit volumique (en m*.s™)
t est le temps de mélange (en s)

m est la masse totale de matériau (en g)

Le débit volumique Q pouvant étre directement relié a la vitesse de déplacement des pistons

v, I'énergie s’exprime :

2AP.vSt B 2.AP.X.S
m m

Ervx = (31)

ou: x correspond a la position du piston gauche (en m)

S est la section du piston (en m?)

Le facteur 2 permet de prendre en compte par réciprocité I'énergie consommée lors de la
phase retour du piston (non mesurée par le capteur de pression). L’énergie de mélange peut donc
étre exprimée en fonction des données pression-déplacement obtenues lors d’un mélange.

Un exemple d’acquisition est fourni en Figure 20. Les courbes obtenues permettent de suivre
précisément I’évolution de la pression en fonction du déplacement du piston gauche et de visualiser
chaque cycle de mélange. Ainsi I'aire des cycles obtenue peut étre assimilée a une énergie
consommeée afin de pouvoir déplacer la matiére a travers I'élément de mélange. Cette derniere peut

facilement étre calculée par la méthode des trapézes. Une aire élémentaire A, est ainsi définie par :
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AP + AP,
Ai = %-(Xm - Xi) (32)
et:
PAX=YA (33)

Cette méthode itérative peut facilement étre automatisée sur Excel. Un programme de calcul
en Visual Basic a été réalisé au cours de cette thése afin de calculer automatiquement les énergies de
mélange apres récupération des données brutes. La fréquence d’acquisition des données a
également été optimisée (installation d’'un module de contréle plus performant) afin d’améliorer la

précision au niveau des lectures de pression et par conséquent le calcul des énergies de mélange.

1.4E+07

1.2E+07
1.0E+07 A

8.0E+06 - /

P (Pa)

6.0E+06 /|
4.06406 |

2.0E406 {l\

0.0E+00 _ T T T T T T \V =
0 0.01 0.02 0.03 0.04 0.05 0.06 0.07 0.08
x(m)

Figure 20 : Exemple d’acquisition des données pression-déplacement obtenues lors d’'un mélange PP/EPDM
80/20 au RMX® (L/D=7, Q=21 cm’/s, n=10)

3.9. Evaluation des vitesses de déformation en cisaillement et en élongation

Afin de pouvoir positionner notre mélangeur par rapport a des outils de mise en ceuvre
classiguement utilisés pour la transformation des matieres plastiques, il apparait important de
déterminer dans un premier temps les vitesses de déformation en cisaillement et en élongation

rencontrés dans le RMX®.

3.9.1. Vitesses de déformation en cisaillement y
Le taux de cisaillement maximal dans I'élément de mélange est obtenu a la paroi et s’exprime

simplement pour un liquide en loi de puissance :

. 4Q(3n+1 (34)
TR\ an
olu:  Qestle débit volumique (en m*.s™)
R est le rayon du canal (en m)

n représente I'indice de la loi de puissance
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La distribution des taux de cisaillement suivant le diametre des canaux peut étre moyenné

par rapport au débit volumique local :

i 2n(1+ 3n)

(2n +1).3n + 2) (35)

La Figure 21 permet de comparer ces vitesses de déformation maximales (a la paroi) et
moyennes en cisaillement. Logiquement, d’apres I'équation (34) on remarque une augmentation
d’un facteur 8 du taux de cisaillement maximal lorsque le diameétre de I'élément de mélange est
divisé par 2. Ainsi, les valeurs des taux de cisaillement a la paroi obtenus pour un débit moyen Q =21

cm?/s sont de 4 500 et 35 000 s™* pour des rapports L/D de 7 et 14, respectivement.

80 000

~<~L/D=7 (paroi)
70000 -+-L/D=7 (moyen)
60000 -+L/D=14 (paroi)

-=|/D=14 (moyen)
50 000

40000
30000

20000

Taux de cisaillement (s)

10000

0 10 20 30 40 50
Q(cm3.s?)

Figure 21 : Evaluation du taux de déformation en cisaillement ¥ a la paroi (symboles blancs) et des du taux

de cisaillement moyen (symboles noirs) en fonction du débit de volumique Q et du rapport L/D de I'élément
de mélange.

3.9.2. Vitesses de déformation en élongation ¢
L'ordre de grandeur du taux de déformation en élongation £ a été estimé a partir de la
relation de Cogswell [24] exprimant le gradient de vitesse dans la direction de I'écoulement entre le
piston et I'entrée des canaux de transfert :
. Av Q 1 1
€= =—,

- 36
S (36)

“Ax LS

piston canal

ou: L est la distance entre le piston et I’élément de mélange

Spiston €t Scanal SONt respectivement les sections du piston et du canal
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Position du piston L (m) Position du piston L (m)
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0 0 ‘ e
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a) b)

Figure 22 : Vitesses de déformation en élongation £ a débit fixe : a) Q = 7 et b) Q = 21 cm®/s — Influence du
diametre de I’élément de mélange.

Les £ représentés en Figure 22 atteignent leur valeur maximale dans la zone convergente
(divergente) c'est-a-dire lorsque la matiere entre (sort) de I'’élément de mélange. Des valeurs autour
de 200 s sont obtenus pour un débit Q = 21 cm?/s et un rapport L/D = 7. La encore ces valeurs sont
fortement dépendantes du diameétre de I'élément de mélange considéré. Bien que I'évaluation du
taux de déformation en élongation € obtenu par la relation de Cogswell soit approximative, I’ordre
de grandeur obtenu est néanmoins supérieur a la plupart des vitesses de déformation en élongation
rencontrées dans les autres outils de transformation des matériaux polymeres. L'élément de
mélange L/D = 28 présente des taux de déformation inférieurs a ce qui est attendu. En effet, le
diametre trop faible de I’élément de mélange (¢ = 1mm) ne permet pas d’atteindre le débit fixé a Q =

7 cm’ et encore moins celui fixé 3 Q = 21 cm?/s.

3.9.3. Modélisation des écoulements dans le RMX®
Une simulation numérique des écoulements au sein du RMX® a été réalisée lors de la these
de Cyril Loux [25] avec pour objectif de caractériser I'importance relative des écoulements en
élongation et en cisaillement générés dans le RMX®. La géométrie des écoulements a été
caractérisée a I'aide d’'un parametre scalaire défini par Astarita [26] :

|Qrel|
[l +[D]

rel

x=2 (37)
ou: 19| = 1Q] - |W] est 'amplitude de la vitesse relative du tenseur de déformation

|Q| est le tenseur de vorticité

|W| est le tenseur donnant la vitesse de rotation des vecteurs propres de D

ID]| est I'amplitude du tenseur de la vitesse de déformation
Ainsi, avec cette définition :

e ¥ =0correspond a un écoulement élongationnel pur (représenté en bleu)

e ¥ =1correspond a un écoulement de type cisaillement simple (représenté en vert)
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e ¥ =2 correspond a un écoulement de type piston (représenté en rose)

La Figure 23 représente une cartographie de ces écoulements dans le volume du mélangeur
équipé d’un élément de mélange cylindrique (L/D = 5). Cette simulation permet d’identifier les zones
ou les écoulements élongationnels sont majoritaires a savoir dans les zones a proximité de I'élément
de mélange (zones convergentes-divergentes). A I'opposé, les écoulements a l'intérieur de I'élément

de mélange sont purement en cisaillement simple.

ey —

= i
[N

|
= o W (ST -]

Figure 23 : Cartographie des différents types d’écoulement au sein du RMX® a I'aide du paramétre d’Astarita
X. D’apres [25].

Une estimation des taux de déformation en élongation ¢ dans les zones convergentes-
divergentes a également été menée. Les valeurs calculées le long de I'axe de symétrie sont
représentées en Figure 24. Les valeurs maximales sont obtenues a proximité de I'élément de
mélange et sont de I'ordre de 100 & 200 s™. Il est intéressant de remarquer ici que ces valeurs
obtenues par simulation numérique sont relativement proches des résultats que I’on a pu obtenir en
premiére approximation grace a la relation de Cogswell (Eq. 36) pour un débit Q = 7 cm® et une

géométrie d’élément de mélange L/D = 7 (Figure 22a).

200 -
150
& (s™) 100 -

50 -

T T T —

-3,0E-02 -2,0E-02 -1)QE-0. 0,08+00 1,0E-02 2,0E-02 3,0E-02
-50 4
X (m)
-100 -

-150

-200 -

Figure 24 : Vitesse de déformation élongationnelle dv/dy (s'l) obtenues le long de I’axe de symétrie pour un
débit Q=7 cm® en fonction de la position (m).
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Il apparait clairement que ces valeurs d’ £ sont certes relativement élevées mais sont
localisées majoritairement a proximité de I’élément de mélange et restent relativement faibles

comparés aux vitesses de déformation en cisaillement rencontrées dans I'élément de mélange.

3.9.4. Evaluation du temps de séjour dans le canal de I’élément de mélange
Une évaluation des temps de séjour moyens de la matiére a l'intérieur de I'élément de
mélange est estimée comme le rapport de la longueur des canaux sur la vitesse moyenne. Cette
derniere s’exprime simplement a partir du débit :
L'N'Scanal

t=———cnd 38
Q (38)

ou: L est la longueur du canal
N est le nombre de % cycles effectués par la matiere (nombre de passages a travers I'élément

de mélange.

La Figure 25 montre I'évolution du temps de séjour moyen pour 10 cycles en fonction du
débit pour deux éléments de mélange différents. On constate que ces temps de séjour sont d’autant
plus faibles que le débit Q et le rapport L/D augmentent. De plus, pour 10 cycles, le temps de
mélange total étant voisin d’une minute, on obtient des temps de séjour a I'intérieur de I'élément de
mélange représentant a peine 1% du temps de mélange total. Le temps pendant lequel la matiére est
soumise a un écoulement de type cisaillement simple (a l'intérieur de I'élément de mélange) est
donc plus faible comparé a celui pendant lequel I'écoulement est majoritairement élongationnel

(dans les chambres).

1 &
Z 038 -
c
o
g
5
:% =1/D=14
o 0.4 -
°
w
o
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2
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Figure 25 : Temps de séjour moyen de la matiére dans le canal de I’élément de mélange pour 10 cycles (en s)
en fonction du débit Q (en cm®.s™) et de la géométrie L/D de I’élément de mélange.
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3.10. Principaux atouts du RMX

Le concept de mélangeur élongationnel présenté ci-dessus permet de :

- travailler avec des volumes de matiere allant de 20 3 100 cm?

- prélever simplement des échantillons en cours de mélange et /ou directement mouler a la
forme désirée a l'issue de I'étape de mélange sans étape supplémentaire de transfert et de
compression comme sur les appareils existants

- générer des vitesses de déformation élongationnelle & importantes par rapport aux
mélangeurs traditionnels (mélangeurs internes, extrudeuses) favorables a un bon mélange
dispersif

- fonctionner comme un réacteur chimique étanche aux liquides et aux gaz et parfaitement

agité particulierement adapté aux mélanges réactifs
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Illl. MATERIAUX

1. Le polypropyléne (PP)

Le polypropylene (PP) utilisé pour I'élaboration des mélanges PP/EPDM est le PPH3060 (Total
Petrochemicals). Il s’agit d’un homopolymére commercial de masses molaires moyennes M, = 72 000
g.mol™ et M,, = 384000 g.mol™, synthétisé par polymérisation du monomeére de propyléne par
catalyse hétérogene de type Ziegler-Natta. Cet homopolymére présente un Melt Flow Index (MFI) de
1.8 g/10 min (230°C, 2.16 kg) et est spécialement adapté aux procédés d’extrusion, de soufflage ou
encore de thermoformage. Sa densité p est de 0.905 g.cm™ et sa température de fusion Tr est de
163°C. Le comportement viscoélastique de ce polymeére a 200°C est indiqué en Figure 27. Ce
polymeére est noté PP(2) pour la suite du manuscrit en référence a son MFI proche de 2.

Le deuxieme polypropylene utilisé lors de cette étude est le Moplen HP500N fourni par
Basell. Il s’agit d’un grade plus fluide : MFI = 12 g/10 min (230°C, 2.16 kg) plutot adapté a I'injection-
moulage. Sa densité p est de 0.9 g.cm™. La rhéologie a 200°C de ce polypropyléne est également

indiquée en Figure 27. Il est noté PP(12) pour la suite.

2. L’EPDM

L'EPDM est un terpolymere d’éthylene, de propylene et d'un diéne obtenu par
polymérisation par catalyse métallocéne. Le diene ici présent est I'éthylidéne norbornene (ENB). Il
s’agit d’un des élastomeres synthétiques les plus répandus a I'heure actuelle. Le grade utilisé lors de
cette étude est le Vistalon™ 8600 commercialisé par la société ExxonMobil Chemical. Les masses
molaires de I'EPDM ont été déterminées par chromatographie d’exclusion stérique : M, = 91 000
g.mol™ et M,, = 268 000 g.mol™. Le pourcentage relatif des différentes fonctions a été calculé par
RMN 'H lors d’une étude précédente [27] et la distribution des différentes fonctions éthyléne,
propyléne et diéne est représentée en Figure 26.
Ce polymere commercial posséde une masse volumique p de 0.870 g.cm™ et sa viscosité Mooney
ML(1+4) est de 90. Ce grade se distingue notamment par un fort taux de diéne propice a une

réticulation rapide.

/

Figure 26 : Formule semi-développée de 'EPDM Vistalon™ 8600
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3. Le plastifiant

Afin de faciliter la mise en ceuvre de 'EPDM, un plastifiant a été employé afin de réduire la
viscosité initiale de I'EPDM. Ce plastifiant est une huile paraffine blanche commercialisée sous le nom
Finavestan A360B (Total). Elle a une densité p de 0.865 g.cm™ et sa viscosité a 40°C est de 6.06 x 10
Pa.s. Le plastifiant est formulé a 30phr (per hundred rubber) afin de mimer les formulations
industrielles. Il est également autorisé selon les normes américaines (FDA) et européennes (Directive
2004/19/EC) relatives aux matériaux destinés au contact alimentaire et aux applications cosmétiques
et pharmaceutiques. La rhéologie de 'EPDM plastifié a 30phr d’huile Finavestan A360B est indiquée

en Figure 27. Ce dernier est noté sous le sigle EPDM-P.
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Figure 27 : a) Viscosité complexe n* et b) Module élastique G’ des différents matériaux obtenus par balayage
en fréquence a T=200°C et y=3%.

Matériau T,(°C) T;(°C) AH; (J/g) T.(°C) AH, (I/g) X (%)
PP(2) - 163 95.1 112 101.3 459
PP (12) - 162 89.9 118 91 43.4
EPDM-P -53 - - - - -

Tableau 2 : Températures caractéristiques et taux de cristallinité des polymeéres étudiés obtenus par DSC

4. Les antioxydants

Deux antioxydants Irganox® 1010 et Irgafos® 168 (Ciba) ont été utilisé lors de la formulation
des mélanges PP/EPDM afin d’éviter toute dégradation oxydative pouvant apparaitre lors de I'étape
de mélange, qu’elle se produise dans le Haake ou dans le RMX®. Ce point fera I'objet d’une étude

plus spécifique par la suite.
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Figure 28 : Structure chimique de : a) I'lrganox® 1010 et b) I'lrgafos 168

Un mélange 50/50 (massique) de ces deux stabilisants (Figure 28) a été utilisé. Ces antioxydants ont
une action complémentaire :

- Ilrganox® 1010 est un antioxydant phénolique encombré stériquement, il empéche la
dégradation par B-scission des chaines polypropyléene, évitant ainsi une perte de viscosité
parfaitement illustrée en Figure 29.

- LIrgafos®168 est un trisarylphosphite aux propriétés anti-jaunissement.

Le mélange 50/50 (noté B225) est formulé a 0.5 wt% par rapport a la masse totale de PP et d’EPDM.
La Figure 29 montre la viscosité complexe du PP(2) mélangé a 200°C pendant 8 min au Haake. La
perte de viscosité pour un mélange formulé sans antioxydant est conséquente avec une viscosité

newtonienne n, divisée par 5 par rapport a la viscosité référence du PP(2).
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e
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I 4-PP(2)+ 0.5wt% Irganox® 1010 (Haake 8 min, 200°C)
-@-PP(2) + 0.5 wt% Irganox® B225 (Haake 8 min, 200°C)
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0.01 0.1 10 100

1
w (rad/s)

Figure 29 : Viscosité complexe n* du PP(2) mélangé au Haake - Influence de la présence d’antioxydant sur les
propriétés rhéologiques finales

Afin d’étudier le comportement en fonction de la température, une analyse
thermogravimétrique du PP a été effectuée. La stabilité thermique du PP avec et sans stabilisant a
été analysée sous air et sous atmosphere inerte (Hélium) et est représentée en Figure 30 :

e sous air, une importante amélioration de la stabilité thermique du PP est observée avec

I'ajout de stabilisant : le démarrage de la dégradation thermique (mesuré a 97% de masse

restante) est de 240°C pour un PP seul contre 295°C pour un PP stabilisé, montrant

I’efficacité de ce type de systeme contre la dégradation oxydative.
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e sous hélium, la dégradation n’est plus de nature oxydative, il n’y a donc pas d’amélioration

de la stabilité thermique due a la présence d’antioxydants.

35
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Figure 30 : Analyse thermogravimétrique du PP sous air (dégradation oxydative) et sous hélium (inerte) : a)

perte de masse en fonction de la température et b) dérivée par rapport a la température — Influence de
I'antioxydant (Irganox® B225 a 0.5wt%, noté AO) sur la stabilité thermique du PP

5. Le systéeme de réticulation

Il s’agit d’'une résine phénolique bromo-activée SP-1055 (Schenectady International) tres
utilisée dans I’élaboration des TPV. Cette résine est obtenue par condensation en milieu basique d’un
octylphénol et d’'un formaldéhyde avec des ponts diméthyl éther liant les unités phénoliques entre

elles. Les résines phénoliques sont généralement divisées en deux catégories selon leur rapport
phénol/aldéhyde :

e les résols, dont la résine SP-1055 fait partie, sont caractérisés par la présence de

groupements méthylol et diméthyl éther réactifs pouvant réagir avec une insaturation,
[ )

les novolaques, qui ne présentent pas de groupements méthylol réactifs et qui ne peuvent
donc pas étre considérés comme des agents réticulants.

Dans le cadre de cette these nous utilisons une résine phénolique bromoactivée représentée
en Figure 31, particulierement adaptée a la réticulation de I'EPDM contenant de I’éthylidene
norbornéne. Cette résine présente I'avantage de ne pas nécessiter de catalyseur de type dichlorure

d’étain (SnCl,) et d’activateur de type oxyde de zinc (ZnO) traditionnellement employé dans les
formulations de systeme de réticulation.
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OH
R @cug-- CH0-CH| CHBr R=Cq
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Figure 31 : Formule simplifiée de la résine octylphénol-formaldéhyde bromo-activée SP-1055.

La présence de brome augmente la réactivité avec les hydrogénes labiles présents au niveau
des fonctions insaturées, cependant elle augmente également la complexité des mécanismes de
réticulation mis en jeu. Van Duin a proposé un mécanisme de réticulation de I'EPDM par résine
activée [28]. La réticulation a lieu via un mécanisme supposé carbocationique résumé ci-dessous
(Figure 32) donnant lieu a des liaisons intermoléculaires C-C de type méthyléne/méthyléne et

méthyléne/chroman particulierement stables.

OH

B OH
HO +CH;—7—~T—CH,—0 —— |'HC NTCH" + L\\,H‘
) ether scission '\ J L -/
- o / ~
- i, o

ic, n
resol cationic intermediate ENB-EPDM

-

"%7 OH ; 9]
H,—@— Hy H,—@f Ho
iCy ICg
methylene/methylene methylene/chroman

Figure 32 : Mécanisme simplifié de la réticulation de ’'EPDM par la résine phénolique SP-1055 bromo-activée.
D’apres [28].
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INTRODUCTION

Ce premier chapitre expérimental a pour but d’évaluer I'impact des conditions opératoires

du mélangeur RMX® lors de la transformation de matériaux polymeres.
En effet, en tant que nouvel appareil développé au laboratoire, une premiere étude de I'influence
des parameétres procédés liés a cet équipement sur le comportement rhéologique de nos matériaux
de référence (PP et EPDM) ainsi que sur les auto-échauffements pouvant étre générés au cours de
I’étape de mélange a fait I'objet d’une attention particuliere. Les parametres étudiés sont les
suivants :

e |e débit de matiére Q a travers I’élément de mélange

e lagéométrie L/D de I'élément de mélange

e le nombre de cycles (n)

e |'utilisation en mode continu ou séquencé (avec temps de pause)

Le role de cette étude est double: elle consiste d’'une part a adapter les conditions
opératoires de ce nouveau procédé de mise en ceuvre aux matériaux étudiés. D’autre part, il s’agit de
définir une fenétre convenable d’aptitude a la mise en ceuvre au sein de laquelle aucune évolution
irréversible des matériaux n’est constatée au cours de leur transformation.

Le polypropyléne est ainsi relativement sensible aux phénomeénes de dégradation
(principalement d’origine oxydative) au cours de laquelle la perte d’un hydrogene tertiaire crée un
radical qui, lors de sa recombinaison, aboutit a la rupture des chaines les plus longues par B-scission
ce qui se traduit généralement par une diminution de la masse molaire en poids M,, et de I'indice de
polydispersité I,. Ce mécanisme provoque ainsi une diminution de la viscosité finale du matériau et
peut d’ailleurs étre fortement accéléré par la présence de peroxydes organiques afin d’obtenir
industriellement des grades de PP plus ou moins fluides [1-3].

En ce qui concerne I'EPDM, la présence d’une fonction diene pendante rend le matériau
particulierement sensible aux phénomenes d’auto-réticulation activés thermiquement. Sa stabilité
thermique au cours du temps sera donc étudiée.

A l'issue de ces études, une premiere sélection de bonnes conditions opératoires dans le

RMX® sera proposée pour |'élaboration de mélanges PP/EPDM.
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I. Influence des conditions opératoires sur les auto-échauffements

1. Mode opératoire

Cette premiere étude a pour but d’étudier I'impact des conditions opératoires au RMX® sur
les auto-échauffements mesurés a l'issue de I'étape de mélange au RMX®. Le matériau référence
utilisé pour cette étude est le PPH 3060 (MFI = 1.8) et la température de chauffe dans tout le RMX®
est fixée a 200°C.

Le matériau sollicité est directement introduit dans un calorimétre en Téflon (V ~ 8 cm?)
adapté aux dimensions de la filiere. Aussitot, la température a coeur de la matiére est mesurée a
|'aide d’une sonde PT100. On détermine ainsi les auto-échauffements (AT) en fonction des
différentes conditions opératoires (diametre de I'élément de mélange, vitesse de déplacement des
pistons...) Les correspondances existantes entre les différents parameétres de cette étude sont

indiquées dans le Tableau 3.

Géomeétrie c'ie I'élément de Débit Temps de mégange
mélange (Q=21cm’/s)
@ (mm) L/D v (mm/s) Q (cm?/s) n temps (s)
4 7 30 21 10 50
2 14 60 42 20 100

Tableau 3 : Correspondances entre les différents parameétres liés aux conditions opératoires dans le RMX®.

2. Influence du débit de matiere Q a travers I'élément de mélange

Une premiere évaluation a consisté a mesurer les auto-échauffements pour élément de
mélange de rapport L/D = 7 a différents débits. La Figure 33a montre que les auto-échauffements
mesurés sont de + 30°C par rapport a la température de consigne (T = 200°C) aprés 10 cycles pour un
débit Q = 21 cm’/s. Cette valeur aprés 10 cycles passe a + 42°C pour un débit deux fois plus
important.

En raisonnant en fonction du temps de mélange (Figure 33b), on observe que pour un méme
temps de mélange, (t = 50 s) les auto-échauffements sont plus de deux fois supérieurs lorsque I'on
multiplie par deux le débit imposé. Néanmoins, le paramétre temps est ici plus difficile a prendre en
compte dans la mesure ou pour un méme temps peut correspondre des nombres de cycles différents

suivant le débit imposé.
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Figure 33: Mesures d’auto-échauffements obtenues aprés passage au RMX® (T=200°C, L/D=7) d’un
polypropyléne (PPH3060, MFI=1.8) a différents débits volumiques Q : a) en fonction du nombre de cycles, b)
en fonction du temps.

3. Influence de la géométrie L/D de I’élément de mélange sur les auto-

échauffements
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Figure 34 : Mesures d’auto-échauffements obtenues aprés passage au RMX® (T=200°C, Q=21 cm3/s) d’un
polypropyléne (PPH3060, MFI=1.8) a débit constant pour deux géométries L/D d’élément de mélange en

fonction du nombre de cycles n (et donc du temps).

L'impact de la géométrie L/D de I'élément de mélange est représenté en Figure 34. Les auto-

échauffements représentés sont obtenues a débit constant Q = 21 cm?®/s. Le fait de diviser par 2 le

diametre de I'élément de mélange a un impact considérable sur la température de la matiere. En

effet, les taux de cisaillement a la paroi sont multipliés par 8, ce qui provoque des auto-

échauffements considérables : + 80°C aprés seulement 10 cycles de mélange.
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Figure 35 : Mesures d’auto-échauffements obtenues aprés passage au RMX® (T=200°C) d’un polypropyléne
(PPH3060, MFI=1.8) pour deux géométries L/D d’élément de mélange en fonction de I'énergie spécifique de
mélange.

La Figure 35 représente les auto-échauffements en fonction des énergies spécifiques de
mélange pour les deux géométries d’élément de mélange considérées. Une relation linéaire
indépendante du débit volumique Q mais dépendante du rapport L/D de I'élément de mélange est
obtenue entre I'énergie fournie et les auto-échauffements mesurés. Toute la puissance dissipée se

retrouve intégralement dans I'échauffement du polymere, traduisant un régime adiabatique.

4. Influence des temps de pause

Des temps de pause de 3 minutes ont été introduits tous les 5 cycles afin de limiter au mieux
cette dissipation visqueuse. Ce temps de 3 minutes correspond également au temps nécessaire afin

de réaliser un prélevement de matiere.
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Figure 36 : Mesures d’auto-échauffements obtenus aprés passage au RMX® (T=200°C, Q=21 cm’.s™) d’un
polypropyléne (PPH3060, MFI=1.8) pour deux géométries L/D d’élément de mélange différentes: a) en
fonction du nombre de cycles, b) en fonction des énergies spécifiques de mélange.

Comme prévu, I'introduction d’un temps de pause de 3 minutes a l'issue d’'une série de 5

cycles diminue considérablement les auto-échauffements (Figure 36). Pour la géométrie L/D = 7, la
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valeur maximale obtenue au bout de 4 séries de 5 cycles est de + 15°C (contre + 58°C apres 20 cycles
consécutifs). Cette valeur est tout a fait comparable aux auto-échauffements que I'on peut
rencontrer dans un mélangeur interne par exemple. En ce qui concerne la géométrie L/D = 14, on
observe une diminution des auto-échauffements de prés de 40°C aprés seulement 10 cycles.

Il est important de souligner qu’un régime thermique transitoire apparait a des nombres de
cycles (et des énergies de mélange) plus faibles apres introduction du temps de pause. La puissance
dissipée est donc répartie entre I'auto-échauffement du polymére (dissipation visqueuse) et les

échanges thermiques avec I’extérieur par convection.

Il. Comportement rhéologique d’un PP transformé au RMX®

Nous avons pu constater que le RMX®, de par sa conception, pouvait générer des auto-
échauffements relativement importants selon les conditions opératoires choisies. Afin de limiter au
mieux ces derniers, des mélanges séquencés de 5 cycles suivis d’'une pause de 3 minutes ont été
réalisés. Cependant, quel est I'impact de ces auto-échauffements sur la dégradation du matériau ?
S’il y a dégradation, est-elle de nature oxydative ou bien purement due aux sollicitations mécaniques

importantes du matériau a I’état fondu ?

1. Impact des conditions opératoires au RMX® sur la viscosité finale du PP
Afin de répondre a ces questions, nous étudions tout d’abord l'influence des conditions
opératoires précédemment discutés (L/D, n, temps de pause) sur le comportement rhéologique d’un
PP. La viscosité complexe n* du matériau apreés sollicitation est mesurée a I’ARES a 200°C (Balayage

en fréquence, y=3%) et est représentée en Figure 37.

PP seul (RMX®200°C, Q = 21cm?3.s? PP seul (RMX 200°C, Q = 21cm?3.s!
a b
10000 | FEEESERRag, 10000 ggoogeco..
:ﬁﬂtoﬁfi‘ *?ii:ii:i‘i
NN \iiik
ha-%
I
E. 1000 ¢ 1000
gl F L/D=7 F L/D=14 ;
= F on=0 [ ©on=0
r =n=5 [ =n=5
[ -an=2x5 | an=2x5
[ -+-n=4x5 [ «n=4x5
100 100
0.01 0.1 1 10 100 0.01 0.1 1 10 100
w (rad/s) w (rad/s)

Figure 37 : Impact du nombre de cycles (avec temps de pause) effectués au RMX® sur la viscosité complexe
finale du polypropyléne : a) L/D=7 et b) L/D=14.

La viscosité n’est pas modifiée avec I'augmentation du nombre de cycles n pour I'élément de

mélange de rapport L/D = 7, c'est-a-dire le plus grand élément de mélange (¢ = 4 mm). En effet les
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mesures d’auto-échauffements (Figure 36) ont montré qu’avec un temps de pause de 3 minutes tous
les 5 cycles, le AT final n’était plus que de 18°C au bout de 20 cycles, ce qui reste tout a fait
raisonnable en ce qui concerne la stabilité thermique du PP.

A I'opposé, on observe une diminution progressive de la viscosité avec I'augmentation du
nombre de cycles n pour I'élément de mélange de rapport L/D = 14. On peut globalement relier la
hauteur du plateau newtonien a basse fréquence avec la masse molaire en poids M, du
polypropyléne, ce qui indiquerait une chute de viscosité liée a la B-scission des macromolécules de
PP. En effet, comme nous avons pu le constater, les auto-échauffements sont bien plus importants (+
40°C apres 2x5 cycles) et peuvent étre reliées aux tres fortes vitesses de déformation (en cisaillement

ainsi qu’en élongation) obtenus avec cette géométrie.

2. Impact des antioxydants

Afin d’évaluer si la dégradation observée précédemment est principalement oxydative, un
mélange-maitre de PP contenant deux antioxydants a I’action synergétique (cf. Chapitre 1) sont

introduits a 0.5% en masse.

a PP + 0.5wt% B225 (RMX® 200°C, Q = 21cm’.s) Conoog, PP+0.5Wt%B225 (RMX® 200°C, Q=21cm’.s)
[3 = T oo
10000 10000 *’*umﬂiiﬂ%ﬂﬂ
b F uﬁ*{ 0o
= L _
] «
(D ©
-~ -9
= Py
1000 ;L/D=7 = 1000 ;L/D=14
Eﬂn:o Eﬂ}n:O
r=n=5 r-=n=5
[-+n=2x5 | -4n=2x5
[-+-n=4x5 | +-n=4x5
100 Lol Lol Lot Lo 100 Lol Lol Lol Lo
0.01 0.1 1 10 100 0.01 0.1 1 10 100

w (rad/s) w (rad/s)
Figure 38: Impact du nombre de cycles (avec temps de pause) effectués au RMX® sur les propriétés
viscoélastiques finales d’un polypropyléne stabilisé (Irganox® B225 a 0.5wt%) pour : a) L/D=7 et b) L/D=14.

On constate tout d’abord une légére augmentation de la viscosité newtonienne apres ajout
des stabilisants. Comme dans le cas du PP sans antioxydant, la viscosité finale n’est pas modifiée
pour la géométrie L/D = 7 alors qu’une diminution progressive est encore observée avec
|"augmentation du nombre de cycles n.

L’évolution de cette viscosité newtonienne en fonction de I'énergie fournie est représentée
en Figure 39. Une perte d’environ 25% de la viscosité newtonienne est ainsi observée
indépendamment de la présence d’antioxydant : le mécanisme responsable de la dégradation du PP
dans le RMX® semblerait donc d’origine mécanique : les tres fortes vitesses de déformations

rencontrées au niveau des zones convergentes-divergentes et dans le canal de I'élément de mélange
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ainsi que la géométrie particuliere du RMX® (passage dans des convergents de faible diameétre)
provoque des auto-échauffements localisés trés importants qui conduisent a une dégradation du

matériau sollicité.
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Figure 39 : Evolution de la viscosité newtonienne n, d’un PP seul et d’un PP stabilisé en fonction de I’énergie
de mélange et de la géométrie de I’élément de mélange.

I1l. Etude de la stabilité thermique de 'EPDM plastifié

1. Balayage temporel de 'EPDM plastifié

L’évaluation de la stabilité thermique de I'EPDM plastifié a été réalisé au moyen d’un
rhéomeétre dynamique en balayage temporel sous air a une fréquence w = 6.28 rad.s™. Le but de
cette étude est tout d’abord d’observer le comportement viscoélastique pour différentes isothermes
(entre 200 et 260°C).

Comme la plupart des élastomeres aptes a la réticulation, 'EPDM contient une fonction
diéne en bout de chaine. Il s’agit ici de I’éthylidene norbornéne (ENB). Cette réticulation, nécessaire a
I’obtention des propriétés élastiques finales est généralement provoquée par I'emploi d’agents de
réticulation : le soufre, les peroxydes assistés de co-agents et les résines alkylphénol-formaldéhyde
(resols) sont classiquement utilisés dans ce but. Néanmoins, sous I'effet de la température et des
taux de cisaillement rencontrés lors de leur mise en ceuvre, les élastomeéres peuvent étre sensibles a
des phénomeénes de dégradation (ruptures de chaines par PB-scission) et d’auto-réticulation
provoquées par I'attaque et la recombinaison d’un radical avec l'insaturation présente en bout de
chaine. De facon générale, ces réactions sont a proscrire car elles conduisent a la formation de

réseaux macromoléculaires peu denses et donc a des propriétés élastiques finales inférieures.
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Figure 40 : Balayage temporel de FEPDM plastifié a différentes températures (ARES, y=5%, w=6.28 rad.s™) : a)
Evolution du module élastique G’ en fonction du temps et b) détermination du facteur de glissement a;.

La Figure 40a représente |’évolution du module élastique G’ avec le temps pour différentes
isothermes. Ce dernier augmente progressivement avec le temps et le phénomene est d’autant plus
marqué que la température est élevée, indiquant une auto-réticulation du matériau d’origine
thermique. A 200°C, le module élastique n’évolue quasiment pas sur toute la plage de temps
concernée (t = 40 min) indiquant une trés bonne stabilité thermique de 'EPDM a la température de
mise en ceuvre choisie. Le domaine temporel de stabilité thermique est ainsi évalué pour chaque
isotherme et indiqué dans le Tableau 4. La limite supérieure de ce domaine temporel est fixée pour
une valeur de module supérieure a 3% par rapport a sa valeur initiale. Le domaine de stabilité
thermique de I’'EPDM, initialement autour de 40 min a 200°C diminue fortement avec I'augmentation

de la température et n’est plus que de 6 minutes a 240°C.

2. Evaluation de I’énergie d’activation d’auto-réticulation

Afin de s’affranchir de la thermodépendance du module G’(T) nous effectuons un
déplacement vertical des isothermes selon un facteur b; afin de normaliser les valeurs de G’
obtenues (Figure 40b). Un décalage temporel selon un facteur de glissement arest ensuite déterminé

et corrélé a une loi d’Arrhénius :

E(1 1
a (M =exp| 2| =—— (1)
! R(T T,
ou: E, est I'énergie d’activation de réticulation thermique (en J.mol™)

R est la constante des gaz parfaits (R = 8.31 J.mol™.K™)

T, est la température de référence exprimée en Kelvin (K)
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L’énergie d’activation d’auto-réticulation a été calculée pour les différents matériaux a partir
de la pente de la courbe In(a;) en fonction de 1/T. On obtient ainsi la valeur E,/R = 10 022 K. La valeur

correspondante a I'énergie d’activation d’auto-réticulation est égale a 85.3 kJ/mol.

Temps limite de stabilité

T thermique (s) br ar
200 2330 0.54 11.48
220 575 0.66 3.31
240 370 0.85 1.86
260 180 1 1

Tableau 4 : Domaines de stabilité thermique et facteurs de glissement utilisés

L’énergie d’activation peut ainsi nous fournir des informations intéressantes concernant la
cinétique d’auto-réticulation de 'EPDM. Pour cela, nous supposons tout d’abord que la vitesse

d’auto-réticulation peut étre modélisée par une cinétique d’ordre 1. On peut donc écrire :
v =k[ENB] (2)

ou: [ENB] correspond a la concentration de fonctions diéne pendantes potentiellement
réticulables. Cette valeur est de 8.6 x 10” mol/g [5].
k représente la constante de vitesse et permet de prendre en compte l'influence de la

température sur la vitesse de réaction via une loi d’Arrhénius :

E
k=A.expl-——2 3
Xp RT (3)
ou: A est un facteur préexponentiel indépendant de la température.

Compte tenu de la difficulté d’évaluation de ce facteur préexponentiel, il apparait difficile de
déterminer directement les valeurs réelles de cinétiques d’auto-réticulation. Un rapport de vitesses r
est plutét introduit afin d’évaluer I'impact de I'augmentation de température sur la vitesse d’auto-
réticulation :

() E.(1 1

expl— | = - @)

(M) v(T,) R\T T,

La vitesse de référence est défini a une température T, = 200°C, qui correspond a la température de
mise en ceuvre de 'EPDM dans notre étude.

La Figure 41 montre I'évolution de ce rapport de vitesses d’auto-réticulation déterminé a
partir de I'équation (22) en fonction de la température. A 245°C, la vitesse d’auto-réticulation de
I'EPDM est ainsi multipliée par 6 par rapport a celle obtenue a T = 200°C. Ainsi lors de I'élaboration

des mélanges PP/EPDM au RMX®, les auto-échauffements rencontrés (notamment avec I'élément de
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mélange L/D = 14) vont avoir un impact sur la fenétre temporelle d’élaboration de ces mélanges. Le
Tableau 5 résume les conditions acceptables d’élaboration de ces mélanges en fonction de la
géométrie L/D choisie. Ainsi, 4 séries de 5 cycles peuvent étre réalisées avec la géométrie L/D = 7
mais seulement 2 séries de 5 cycles sont acceptables en terme de stabilité thermique de I’'EPDM pour

la géométrie L/D = 14.

12
Ea = 85,3 ki/mol

v(T) / v(T,)

r=

0 T T T T T T
200 210 220 230 240 250 260
T(°C)
Figure 41 : Evolution du rapport des vitesses d’auto-réticulation r en fonction de la température

Temps de

¥ moyen Nombre de , Auto- Stabilité
@ EM , mélange , .
L/D (mm) dans le cycles effectués (avec pause) échauffements thermique de
canal (s™) avec pause (E) (°C) I'EPDM* (s)
7 4 1475 4x5 660 215 850
14 2 11 800 2x5 240 245 320

* Par extrapolation des données de stabilité thermique obtenues (cf. Tableau 4)

Tableau 5 : Définition des conditions opératoires acceptables au RMX® lors de I'élaboration de mélanges
PP/EPDM
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CONCLUSION

Les premiers résultats présentés ci-dessus ont permis de mettre en évidence certaines

particularités lors de la mise en ceuvre de polymeéres dans le RMX® :

Le choix de I'élément de mélange va avoir un impact considérable sur les vitesses de
déformation (en cisaillement et en élongation), bien supérieures a celles rencontrées dans
les outils de transformation classiques.

En conséquence, les auto-échauffements générés vont étre importants et une attention
toute particuliere a été portée sur I'évaluation de ces derniers. Une modélisation des auto-
échauffements dans le RMX® a également été effectuée au cours de cette thése et est
proposée en Annexe. La stabilité thermique des matériaux utilisés a fait I'objet d’'une étude
ciblée afin de définir les conditions opératoires adaptées.

La stabilité thermique de 'EPDM a différentes températures a permis d’établir une cinétique
d’auto-réticulation. La définition de la zone de stabilité temporelle de ce matériau est
primordiale afin de s’affranchir de problemes de réticulation activée thermiquement qui
risque d’avoir un impact sur les propriétés finales du matériau (faibles densités de
réticulation, réticulation chimique moins efficace). Ainsi, pour des auto-échauffements
d’environ 20°C, la fenétre temporelle de stabilité thermique est divisée par 4.

L’évaluation de la viscosité finale du polypropyléne en fonction de différentes conditions
opératoires au RMX® (nombre de cycles, diametre de I'élément de mélange) a permis de
mettre en évidence une dégradation d’origine mécanique pour un rapport L/D élevé,
contrairement a des mélanges réalisés en mélangeur interne ou la dégradation observée est

principalement d’origine oxydative.

Pour la suite du manuscrit, les mélanges présentés seront tous formulés avec un antioxydant

de type Irganox® B225 a 0.5wt%. Bien qu’a priori inefficace dans le RMX®, il évite néanmoins la

dégradation oxydative importante rencontrée dans le Haake. En ce qui concerne le RMX® :

le débit maximal Q est limité & 21 cm?/s, soit une vitesse de consigne de 30 mm/s, afin
d’établir un compromis entre une bonne vitesse de déformation élongationnelle et des auto-
échauffements modérés.

le mélange est séquencé : une pause de 3 minutes est effectuée a I'issue de chaque série de
5 cycles. Ce temps de pause permet de diminuer tres nettement les auto-échauffements.

le nombre de cycles est limité a 10 cycles (2 séries de 5 cycles) pour la géométrie L/D = 14 et
a 20 cycles (4 séries de 5 cycles) pour la géométrie L/D = 7 afin de limiter au mieux la
dégradation observée. De plus, ces conditions permettent de travailler a énergie spécifique

de mélange équivalente pour des conditions opératoires différentes.
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INTRODUCTION

Les mélanges de polymeres a I'état fondu représentent une voie économique, versatile et
pratique industriellement pour élaborer de nouveaux matériaux pouvant cumuler les propriétés des
polyméres mis en jeu telles que la thermoplasticité et le caractére élastique. Cette approche est
généralement privilégiée par rapport a la synthese de nouveaux matériaux et est réalisée a I’état
fondu a I'aide d’outils de mise en ceuvre traditionnellement utilisés en plasturgie (mélangeur interne,
extrudeuses)

La plupart des mélanges de polymeres sont thermodynamiquement immiscibles a I’échelle
moléculaire, conduisant a une séparation de phase lors de I'étape de mélange. Ainsi les propriétés
finales de ces matériaux biphasiques vont étre gouvernées par les propriétés intrinseques des
polymeéres, leur composition, I'adhésion entre les phases et la morphologie créée lors de I'étape de
mélange [1]. La compréhension des mécanismes permettant d’aboutir a la morphologie finale d’un
mélange est donc primordiale lors de la conception et du développement d’'un nouveau mélange.
Différentes morphologies peuvent étre observées : la morphologie matrice-goutte (ou nodulaire) [2]
ou la phase minoritaire (phase dispersée) est présente sous forme de nodules sphériques inclus au
sein de la matrice, la morphologie fibrillaire [3], la morphologie lamellaire [4,5] et la morphologie co-
continue ou les deux phases en présence forment un réseau interpénétré tridimensionnel [6-10].

Dans le domaine des thermoplastiques semi-cristallins renforcés par des élastomeres,
d’'importantes recherches ont été menées afin d’évaluer l'influence de la taille, de la distribution et
de la nature de la phase élastomére sur les propriétés mécaniques [2,11-14], notamment les
propriétés a I'impact. L'étude menée a donc pour but d’évaluer I'efficacité de notre mélangeur
élongationnel (RMX®) sur la dispersion d’une phase élastomére minoritaire au sein d’'une matrice
thermoplastique. Ici, I'efficacité dispersive désigne la capacité du procédé a atteindre des tailles de
phase dispersée les plus fines possibles ainsi qu’une distribution homogene de ces tailles. De par sa
conception originale, le RMX® permet de générer des écoulements élongationnels importants
comparés aux mélangeurs internes (cf. Chapitre 1).

Une premiére partie va ainsi présenter I'intérét des écoulements élongationnels dans les
phénomeénes de rupture de gouttes pour des fluides newtoniens et viscoélastiques ainsi que les
mécanismes distributifs et dispersifs traditionnellement rencontrés lors de I'étape de mélange.

Expérimentalement, afin d’évaluer I'efficacité dispersive du RMX®, la dispersion d’une
fraction volumique minoritaire d’EPDM dans une phase thermoplastique majoritaire (PP) a été
réalisée a la fois dans le RMX® ainsi que dans un mélangeur interne (Haake Rheomix 600) privilégiant
majoritairement les écoulements en cisaillement lors du mélange. Une attention toute particuliere a
été portée sur I'impact des conditions opératoires au RMX® (géométrie de I'élément de mélange,
nombre de cycles) sur I’état de dispersion final.
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I. ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE

L'établissement d’une morphologie nodulaire va dépendre de nombreux parameétres [15]
dont les principaux sont listés ci-dessous :

e lanature des phases en présence (propriétés viscoélastiques, masses molaires)

e Lanature de I'interface (tension interfaciale, présence ou non d’agent compatibilisant)

e les conditions opératoires lors de la mise en ceuvre (température, nature des écoulements
générés dans le procédé, taux de déformation en cisaillement et en élongation, temps de
mélange)

Par exemple, une forte viscosité de la matrice couplée a une faible tension interfaciale ainsi
que des taux de déformation en élongation/cisaillement importants vont fortement améliorer les
mécanismes de déformation et de rupture de particules viscoélastiques. Les mélanges PP/EPDM
étudiés ici font partie des mélanges a trés faible tension interfaciale (o0 = 0.3 mN/m) et sont donc

favorables aux mécanismes de dispersion.

1. Nombre capillaire et rapport de viscosité

Lors du mélange de deux polymeéres qui subissent un champ de vitesse provoqué par
I’écoulement (nous considérons principalement le cas de systémes newtoniens), une étape
élémentaire au cours du mélange consiste en la déformation de la phase minoritaire (sous forme de
gouttes ou de filaments) qui va s’étirer et ainsi augmenter I'aire interfaciale entre les deux phases.
Cette augmentation s’accompagne également d’une diminution de I’épaisseur de striation.

Considérons a présent le cas d’'une seule goutte dispersée dans une matrice liquide. La
déformation de cette goutte est due a I’action de contraintes T exercées sur la goutte provoquée par
I"apparition d’'un champ de vitesse lors de I'’écoulement. A cette contrainte va s’opposer la contrainte
interfaciale o/R (ol o est la tension interfaciale et R le rayon local) qui minimise le rapport surface

sur volume (forme sphérique). Le rapport entre ces deux contraintes est le nombre capillaire Ca :

_R_mR

Ca (1)

(&} (¢

Si le nombre capillaire dépasse une valeur critique Ca.i;, alors les contraintes visqueuses
dépassent la contrainte liée a 'interface, produisant I'étirement et la rupture d’une goutte en plus
petites gouttes. Taylor [16,17] a été le premier a étudier ces conditions critiques de rupture de

gouttes en introduisant le rapport de viscosité p :

Ny
p=— (2)
Mm
ou: Ng et nm la viscosité de la phase dispersée et de la matrice, respectivement.
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Taylor a ainsi montré que lorsque le rapport de viscosité p est égal a 1, il y a rupture si le
nombre capillaire est supérieur a 0,5. De plus le temps de rupture de goutte se produit généralement
plus rapidement pour des gouttes de faible viscosité dispersées dans une matrice fortement

visqueuse (p < 1) que dans le cas contraire (p > 1).

2. Mélange distributif et mélange dispersif
Au cours de l'opération de mélange, la phase dispersée est soumise a de tres fortes
contraintes de cisaillement/élongation qui dépassent la contrainte interfaciale et provoquent
|’étirement des gouttes et donc une diminution du rayon local. En conséquence, Ca diminue
progressivement. Quand Ca,,;; est atteint, la contrainte interfaciale déstabilise les gouttes étirées
provoquant leur rupture. On peut ainsi séparer |'opération de mélange en deux régimes :

e |e mélange distributif : Ca >> Ca,,; (larges domaines dispersés, interfaces passives) ; les
gouttes étirées (déformation affine) en long filaments ne sont pas perturbées par des
instabilités capillaires (instabilités de Rayleigh) : la contrainte interfaciale ne s’oppose pas
a la déformation.

e |e mélange dispersif : Ca = Ca,,;; (faible rayon local, interface active) ; ici g/R s’oppose aux
contraintes visqueuses et provoque des perturbations qui conduisent a la rupture du
filament en plusieurs petites gouttes et donc a une dispersion plus fine. De ce fait, le
mélange dispersif est généralement responsable de la taille finale de la phase dispersée.

Il est important de souligner que, bien que présentés séparément, ces deux régimes ont

souvent lieu simultanément au cours de I'opération de mélange.

3. Apport théorique des écoulements élongationnels

3.1.Sur le mélange distributif

La Figure 42 représente la déformation affine en cisaillement simple pour une sphére de
diametre a = 2R en ellipse de longueur L et de largeur B. L'amplitude de cette déformation est
donnée par :

D=L—B
L+B

(3)

D varie entre 0 (sphere) et 1 (filament infiniment étiré).

? \B
Déformation
a —
L

Figure 42 : Déformation affine d’une goutte dans un écoulement de cisaillement simple
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Apres résolution du tenseur de déformation de Cauchy C = F'.F ol F représente le tenseur de

déformation en cisaillement simple, on obtient :

1 v O 1 Y 0
F=|0 1 OetC=|y 1+7°> O (4)
0 0 1 0 0 1

De la méme maniére, pour un écoulement élongationnel 2D représenté schématiquement en Figure

43, les tenseurs de déformation en élongation sont :

a 0 O o> 0 0
F=|0 1/a Ojetc=| 0 1/a® O (5)
0 0 1 0 0 1
ol a=e°
Compression

) — Traction

Figure 43 : Déformation affine d’une goutte dans un écoulement élongationnel 2D

Apreés résolution, on obtient les rapports d’extension en cisaillement L/a et B/a :

1
L 2 2
Sl L Y Jaq g2 (6)
a 2 2
B ? E
L= N S W (7)
a 2 2
Aprées simplification pour des valeurs y supérieures ou égales a 5 :
L
—=Y (8)
a
B 1
—~y 2 (9)
a
L'amplitude de déformation D s’exprime alors :
3
2 -1
D~ (10)
ya +1

Ainsi, la déformation d’une particule en cisaillement simple augmente linéairement au cours
du temps (y =yt).

En ce qui concerne les écoulements élongationnels, on obtient les relations suivantes :
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%zes (11)
B ez (12)
a
36
2 _
D =e3£_1 (13)
e? +1

La déformation en élongation augmente quant a elle de maniere exponentielle au cours du
temps (e =£t). Ainsi, d’aprés les équations (11) et (13), L/a et D vont augmenter beaucoup plus
rapidement en élongation qu’en cisaillement. Les particules soumises a un écoulement élongationnel
ne subissent une déformation que dans la direction de I’écoulement (Figure 43) alors qu’en
cisaillement la particule tourne sur elle-méme en plus de suivre le sens de I'’écoulement. C’est la
différence principale entre des écoulements dits « forts » (car irrotationnels) et des écoulements dits
« faibles » (car une partie de la déformation est perdue lors de la rotation) [18]. Les écoulements

élongationnels sont donc tres favorables au mélange distributif.

3.2. Sur le mélange dispersif

3.2.1. Courbe de Grace

Grace [19] a été le premier a mettre en évidence I'intérét des écoulements élongationnels
lors du mélange dispersif en étudiant I’évolution de Ca.,;; en fonction du rapport de viscosité p et de
la nature des écoulements (Figure 44). Il a ainsi pu observer que Ca,,; atteint une limite pour p =4 en
cisaillement simple, indiquant la limite de rupture pour des écoulements rotationnels. Au niveau des
écoulements élongationnels, les valeurs de Ca.,;; obtenues sont plus faibles et quasi-indépendantes
de p, ce qui indique des mécanismes de rupture privilégiés.

Indépendamment de la nature des écoulements, la valeur minimale de Ca.;; est obtenue

pour des systemes iso-visqueux (p = 1) et se situe autour de 1.

[=]
[
I

@ Experiments simple shear
(Grace, 1982)

@ A Experiments elongation

(Grace, 1982)

a® )
N == First order theory
:. . % ® @

I
¢

(Taylor, 1932)

10" P~ ) ) «==: Slender body shear
(Hinch & Acrivos, 1979)

= = Slender body elongation

(Hinch & Acrivos, 1980)

: 4 #A A
1 | |

103 10+ 103 102 10! 100 10! 102 103 104
viscosity ratio p

critical capillary number Ca,

Figure 44 : Courbe de Grace représentant I’évolution du nombre capillaire critique Ca.;; en fonction du
rapport de viscosité p et de la nature de I’écoulement [20] (d’aprés [19]).
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Il faut toutefois souligner que ces résultats obtenus par Grace sont valables pour des fluides
newtoniens obtenus dans des conditions d’équilibre, c’est-a-dire pour un mécanisme de rupture ou
une goutte est séparée en deux gouttes plus petites et ainsi de suite. Il est peu probable que ce genre
de mécanisme ait lieu lors de I'étape de mélange dynamique ou un mécanisme plus probable
suggéré par Tomotika [21], considére la rupture a partir d’'un large filament étiré qui, a cause des

instabilités de Rayleigh, provoque la rupture du filament en une rangée de plusieurs petites gouttes

(Figure 45).
77N N
N _/'| o/
SR .
l/ ‘\,l N / N l
N4 N l
'\__/.-"' °"'|\_/-| \ /, @ \ / .__,—-u.___.-x__,—-u____---..__,—-H_,l--,,___.--x__,—-u____---.___,—-k_,-~.v.-=
l‘;j( QIQ -(__‘;.-l()(_ l( oleloleloelelelclelo]e

Figure 45: Comparaison du mécanisme de rupture « par étapes » lorsque Ca ~ Ca,; obtenu dans des
conditions d’équilibre (a gauche) avec un mécanisme transitoire de rupture d’un filament étiré lié aux
instabilités de Rayleigh.

3.2.2. Evaluation de Ca.,;; et modes de rupture de goutte
Le nombre capillaire critique Ca,;; peut étre évalué en fonction du rapport de viscosité p.
L’équation empirique proposée par De Bruijn (Eg. 14) modélise les résultats expérimentaux obtenus
par Grace en cisaillement simple et permet de prédire si les gouttelettes formées vont seulement se

déformer (Ca/Ca,i:< 1) ou bien se rompre (Ca/Ca.;: > 1) [22] :

0.115
log(Ca, ) = -0.506 — 0.0994log( p) + 0.124(log(p))* — ————————
o(Cay) o(p) (log(p)) log(p) — 0.6107 (14)

Les mécanismes de rupture (quand Ca > Ca.;;) et les formes de gouttes provoquées par la
déformation ont été étudié par Rumscheidt et Mason [23] et sont décrits en Figure 46. Les auteurs
ont ainsi constaté que le mode de rupture pour des fluides newtoniens dépendait de p et ont
identifié 3 grands modes de rupture/déformation :

e pour p << 1, la gouttelette s’étire et prend une forme sigmoide et se rompt a ses extrémités

(tip steaming)

e pour p =1, on observe un « étranglement » de la partie centrale aboutissant a la création de
gouttelettes plus fines.

e pourp 24, larupture des gouttes n’est plus possible en cisaillement simple
Jansen et al. [24] et al. ont montré expérimentalement que Ca.;; en cisaillement simple

diminuait avec I'augmentation de la concentration de la phase dispersée.
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Type d'écoulement

- & > O
~ 0 -0

Cﬁ
- Q N

Cisaillement simple G —>0

o . G élevé
Cisaillement simple 14/, faible

- . G élevé
Cisaillement simple Nghle =1
c

Hyperbolique plan 1g/m, faible

Hyperbolique plan 1g/ng élevé

0000

G : gradient de vitesse

Figure 46 : Modes de rupture des gouttes déformées en fonction du rapport de viscosité. D’apres [23].

4. Application aux mélanges de polymeéres viscoélastiques

Une dépendance similaire vis-a-vis du rapport de viscosité p a ainsi été observée pour des
mélanges de polymeres viscoélastiques élaborés dans des extrudeuses bi-vis [25,26] ou dans des
meélangeurs internes [27-29] dans lesquels des écoulements en cisaillement sont majoritaires. Favis
et al. [28] ont quantifié par analyse d’images la dispersion pour des mélanges PP/PC et ont montré
que la taille des particules constituant la phase dispersée était plus importante pour des rapports de
viscosité élevés. L'élasticité des constituants a également une influence sur les phénomeénes de
rupture et de coalescence [30]. L’élasticité de la matrice aura tendance a favoriser la rupture des
gouttes et les gouttelettes viscoélastiques formées seront plus stables que des gouttelettes
newtoniennes dans les mémes conditions de déformation [31,32].

En revanche, les résultats expérimentaux concernant des écoulements élongationnels ont
été principalement obtenus en rhéométrie élongationnelle [33,34], dans des laminoirs a quatre
rouleaux [35] ou dans des jets a pulvérisation opposée [36]. La conception d’appareils de laboratoires
dans le but de promouvoir essentiellement des écoulements élongationnels durant le mélange est
relativement récente et plusieurs appareils sont décrits dans la littérature [37-40] (cf. Chapitre 1 —
11.3.1.) La plupart de ces dispositifs adoptent une succession de zones convergentes/divergentes afin
de générer simplement des écoulements élongationnels mais leur efficacité est limitée compte tenu
de la perte de charge engendrée par la mise en série de ces unités, par exemple en sortie

d’extrudeuse [41-43], comme représenté en Figure 47.

Entrée Entrée

Sortie Sortie

Figure 47 : Schéma de I’Extensional Flow Mixer: a) Vue générale et b) Parties convergentes-divergentes.
D’apres [43].
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Il. PARTIE EXPERIMENTALE

1. Matériaux

1.1. Le Polypropyléne

Dans cette étude, deux PP homopolymeéres ayant des viscosités significativement différentes
sont utilisés et nommés d’apres leur valeur de MFI. Le premier est un grade fortement visqueux
(PPH3060, Total Petrochemicals) de masses molaires moyennes M, = 72 000 g.mol'1 et M,, = 384 000
g.mol™ spécialement adapté aux procédés d’extrusion, d’extrusion-soufflage et de thermoformage.
Son MFI est de 1.8 g/10min (230°C, 2.16 kg) et sera nommé PP(2). Le deuxiéme polypropyléne utilisé
lors de cette étude est le Moplen HP500N (Basell). Il s’agit d’un grade plus fluide : MFl = 12 g/10 min

(230°C, 2.16 kg) plutét adapté pour l'injection-moulage. Il sera nommé PP(12).

1.2. 'EPDM

L'EPDM est un terpolymere d’éthylene, de propylene et d’un diéne obtenu par
polymérisation par catalyse métallocene. Le diene ici présent est I'éthylidéne norbornéne (ENB). Le
grade utilisé lors de cette étude est le Vistalon™ 8600 (ExxonMobil Chemical). Les masses molaires
de 'EPDM ont été déterminées par chromatographie d’exclusion stérique : M, = 91 000 g.mol™ et M,,
= 268 000 g.mol™. Sa masse volumique p de 0.87 g.cm™, sa viscosité Mooney ML(1+4) est de 90.
Avant I'étape de mélange, une huile paraffine blanche (Finavestan A360B, Total) est introduite afin
de réduire la viscosité initiale de 'EPDM. Elle a une densité p de 0.865 g.cm™ et sa viscosité & 40°C est
de 6.06 x 10° Pa.s. Le plastifiant est formulé & 30phr (per hundred rubber) afin de mimer les
formulations industrielles. Cet EPDM plastifié sera nommé EPDM-P pour le reste de la discussion.

Les propriétés viscoélastiques de ces polyméres a 200°C sont reportées en Figure 50 ainsi que

dans le Tableau 6.

2. Mise en ceuvre des mélanges PP/EPDM

Les mélanges PP/EPDM-P 80/20 et 60/40 ont été réalisés dans les conditions décrites ci-
dessous. Afin de limiter la dégradation oxydative du PP, 0.5 wt% d’lrganox® B225 sont ajoutés au

cours du mélange.

2.1.Haake Rheomix 600

Les mélanges ont été réalisés a 200°C dans une chambre de 69 cm?® équipée de deux rotors
non-interpénétrés contrarotatifs de (roller rotors). La vitesse de rotation est fixée a 50 rpm pour
différents temps de mélange effectifs (une fois tous les composants introduits) : 2 min, 6 min et 10

min. Afin d’assurer une bonne recirculation lors du mélange, le coefficient de remplissage de la
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1. Efficacité du mélange dispersif dans le RMX®

chambre est de 70%. Le détail de la procédure et I'acquisition du couple en fonction du temps sont
détaillés dans le Chapitre 1.

A la fin, les mélanges sont rapidement déchargés et refroidis a température ambiante. Le
taux de cisaillement au sein du mélangeur est évalué a 26 s™ au moyen de la formule proposée par
Bousmina et al. [44].

Les énergies spécifiques de mélange sont calculées a I'aide de la relation suivante :

Q. T At,
EHaake = z— (15)

i m
ou: Q, est la vitesse de rotation des pales (en rad/s)
T; est le couple mesuré (en N.m)
At; est I'intervalle de temps entre deux acquisitions (en s)
m est la masse totale de polymere introduite dans la chambre (en g)
Les mélanges obtenus au Haake sont ensuite remoulés sous forme d’extrudats ou
d’éprouvettes de rhéologie a I'aide du moule thermorégulé situé en sortie de RMX®. Aucun cycle

n’est effectué durant cette étape.

2.2.RMX®

Les détails techniques concernant la conception et les différentes unités du RMX® sont
détaillés dans le Chapitre 1. Les différentes parties du mélangeur sont thermorégulées a 200°C. Le PP
est tout d’abord introduit via le bloc de chargement et se retrouve dans la chambre de droite.
Compte tenu de sa forte viscoélasticité, 'EPDM-P est directement introduit dans la chambre de
gauche par un canal latéral. La vitesse de déplacement du piston est fixée a v = 30 mm/s, soit un
débit volumique Q = 21 cm®/s. La masse totale introduite est de 50 g, ce qui correspond a environ la
moitié du volume de remplissage des chambres. Une fois les matériaux introduits, les vannes
d’entrée et de sortie du mélangeur sont fermées et le mélange démarre.

Des prélevements sont effectués tous les 5 cycles et le nombre maximum de cycles est limité
a 20 (cf. Chapitre 2). Comme indiqué précédemment, des pauses de 3 min entre les séries de 5 cycles
permettent a la fois de prélever la matiére et de diminuer les auto-échauffements. Le mélange est
prélevé soit sous forme d’extrudats, soit directement injecté sous forme d’éprouvettes de rhéologies
a I'aide d’un moule thermorégulé (T=70°C) et positionné a I'extrémité du canal de sortie. Deux
éléments de mélange différents (L/D = 7 et 14) ont été utilisés. Nous rappelons que la longueur de
I’élément de mélange est fixe (L= 28 mm). Seul le diamétre est varié au cours de cette étude (¢ = 4 et
2 mm)

Afin de pouvoir comparer les morphologies obtenues dans le RMX® avec celles obtenues

dans un mélangeur interne, il est primordial de pouvoir quantifier les énergies spécifiques de
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mélange dans le RMX®. Cette quantité, exprimée en J/g, peut étre simplement exprimée a I'aide de

|’équation (16) :

AP.Q.t
E =— (16)
RMX m
ou: AP est la différence entre la pression mesurée en amont (phase aller du piston) et en aval

(phase retour) lors d’un cycle.
Q est le débit volumique a travers I’élément de mélange (en m*.s™)
t est le temps de mélange (en s)

m est la masse totale de matériau (en g)

Compte tenu de la différence au niveau des écoulements générés dans les deux mélangeurs,
les morphologies obtenues sont comparées a énergies spécifiques de mélange équivalentes. Les
principaux parametres et I’'organisation de cette étude (conditions opératoires, composition, rapport

de viscosité) sont schématisés en Figure 48.

Influence du ratio de viscosité :
p<letp>1

Influence du procédé : Influence du procédé :
Mélange PP/EPDM au RMX® Mélange PP/EPDM au Haake
(Q n, L/D): (v, t):

Influence de la composition : Influence de la composition :

PP/EPDM-P 80/20 PP/EPDM-P 80/20

PP/EPDM-P 60/40 PP/EPDM-P 60/40

- Extrudats (Morphologie)
- Eprouvettes (Rhéologie)

Figure 48 : Organigramme reprenant les différents parameétres significatifs de I'étude

3. Caractérisation rhéologique

Les propriétés viscoélastiques des matériaux de référence ainsi que des mélanges ont été
déterminées a 200°C a I'aide d’'un rhéomeétre dynamique a déformation imposée (ARES, Rheometric
Scientific) équipé d’une géométrie plan-plan. Les échantillons analysés se présentent sous forme de
disques de 25 mm de diameétre et de 2 mm d’épaisseur. Un balayage en fréquence est réalisé entre

100 et 0.025 rad/s dans le domaine de viscoélasticité linéaire des matériaux.
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4. Caractérisation morphologique et analyse d’images

La morphologie des mélanges PP/EPDM a été évaluée au moyen d’un microscope
électronique a balayage (MEB) Hitachi S800. L'observation a été effectuée a 5 keV aprés cryofracture
d’un extrudat dans l'azote liquide et extraction sélective de la phase EPDM avec du THF afin
d’augmenter le contraste entre les deux phases. Aprés séchage, le faciés de rupture est recouvert
d’une fine couche d’un alliage or-palladium conducteur par pulvérisation cathodique sous vide. Les
surfaces analysées correspondent aux particules d’EPDM extraites. Deux surfaces cryofracturées par
échantillon sont observées a différents grossissements afin d’évaluer I’lhomogénéité de I'échantillon
ainsi que I'état de dispersion de la phase minoritaire. Un exemple d’analyse d’images de la phase
dispersée est représenté en Figure 49.

Au total, entre 4 et 6 clichés comportant chacun au moins 300 zones sont analysés pour

chaque échantillon.
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Figure 49: Schéma représentant le traitement d’images effectué au moyen du logiciel AxioVision : les
nodules correspondant a la dispersion d’EPDM sont ciblés et entourés de rouge, le diamétre moyen dn;
(équivalent sphére) pour chaque zone est évalué a partir de I'aire de chaque élément analysé. Les diamétres
moyens en nombre Dn et en volume Dv ainsi que le PDI sont ensuite calculés. La distribution de taille pour
chaque mélange est ensuite représentée.
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Ill. RESULTATS ET DISCUSSION

1. Viscoélasticité des matériaux de référence
Le comportement rhéologique des deux grades de PP et de 'EPDM-P est représenté en
Figure 50. Ces matériaux obéissent a la loi empirique de Cox-Merz [45,46], permettant une

transposition directe des fréquences angulaires (en rad/s) en taux de cisaillement correspondants (en

s
@) =n*()_, (17)

Pour des taux de cisaillement élevés, le PP ainsi que 'EPDM-P montre un comportement
rhéofluidifiant (ou pseudoplastique) et donc une dépendance de la viscosité en fonction du taux de

cisaillement selon une loi de puissance (ou loi d’Ostwald) :
n(y) =Ky"* (18)

ou: K est |la consistance (en Pa.s")

n est l'indice d’écoulement

Pour de faibles taux de cisaillement, les deux PP présentent un plateau newtonien ou la
valeur de la viscosité (appelée viscosité limite n,) est indépendante du taux de déformation en
cisaillement. Au contraire I'EPDM plastifié ne montre aucun plateau newtonien dans la gamme de
déformation mesurée, ce qui peut étre attribué a son architecture macromoléculaire fortement

branchée conduisant a des temps de relaxation élevés.
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Figure 50 : a) Viscosité complexe n* et b) Module élastique G’ des différents matériaux obtenus par balayage
en fréquence a 200°C et y=3% (symboles). Les traits pleins correspondent a la modélisation de la viscosité
complexe n* par la loi de Carreau-Yasuda.
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Le rapport de viscosité p est défini comme le rapport de la viscosité de la phase dispersée
(EPDM-P) sur la viscosité de la phase continue (PP) a une fréquence donnée. Ce rapport de viscosité

est donc défini pour le taux de cisaillement calculé dans le mélangeur :

(o) = N *epom (©)

(19)
N ()
De la méme maniere, on définit le rapport d’élasticité ¢ :
G' ®
\P((D) - %() (20)

G'op (w)

La loi de Carreau-Yasuda rend compte des variations de la viscosité avec le taux de

cisaillement pour des polymeéres ayant un comportement non-newtonien :

o) =
[1+ (kw)a]lT -

Cette loi fait appel a 4 parametres ajustables :

- laviscosité limite du matériau ng

- lindice de pseudoplasticité n dans la partie de la courbe en loi de puissance (pour les taux de

cisaillement élevés)

- l'inverse de la fréquence de cisaillement A correspondant a la transition entre le plateau

newtonien et le domaine pseudoplastique.

- un parametre ajustable a qui définit la largeur de ce domaine de transition (en général a = 2)
Ces parametres dépendent de la nature du polymere, de la masse moléculaire et de la température.
Pour a = 2, on retrouve la loi de Carreau. Les deux PP ainsi que 'EPDM-P ont été modélisés au moyen
de la loi de Carreau-Yasuda. Toutes les propriétés viscoélastiques des matériaux étudiés sont

répertoriées dans le Tableau 6.

Parametres de la loi de

. ) MFI (230°C, . Carreau-Yasuda E,
Polymére Fournisseur Nom 2.16 kg) p 1T (k/mol)
No A n
PP Arkema PP(2) 1.8 0.8 0.7 11000 0.7 0.39 0.65 41
PP Basell PP(12) 12 2 1.8 3150 0.5 0.44 0.75 38
EPDM * Exxon Mobil EPDM-P - - - 145000 80 0.39 0.6 48
Plastfiant

Tableau 6 : Propriétés viscoélastiques des matériaux utilisés.

“Rapport de viscosité p basé sur la viscosité complexe n* mesurée 3 w =265
®Rapport d’élasticité ¢ basé sur le module élastique G’ mesuré a w =26 s™.
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Le rapport de viscosité et d’élasticité sont ainsi définis pour un taux de cisaillement d’environ
26t ce qui correspond au taux de cisaillement calculé dans le Haake Rheomix 600. Pour le RMX®, le
taux de cisaillement n’est pas constant dans I'ensemble du mélangeur et dépend fortement du
rapport L/D de I'élément de mélange (Tableau 7). Pour cette valeur du taux de cisaillement, le
rapport de viscosité obtenu est juste en dessous de 1 pour le systéme PP(2)/EPDM-P alors qu’il se
situe autour de 2 pour le systéme PP(12)/EPDM-P.

Favis et al. [28] ont ainsi montré que la dispersion d’'une phase dispersée au sein d’une
matrice était favorisée pour des mélanges ayant un rapport de viscosité inférieur a 1. Bourry et al.
[47] ont mis en avant I'impact de la composante élastique sur la stabilisation d’une phase dispersée.
Ainsi plus le rapport d’élasticité est grand, plus celui-ci s’oppose a la dispersion.

L'indice d’écoulement n obtenu a travers la loi de Carreau-Yasuda permet de déterminer la
dépendance de I'écoulement en fonction du taux de cisaillement. Ainsi le PP(2) et 'EPDM-P ont des
indices d’écoulement identiques, ce qui permet de conclure que le rapport de viscosité déterminé a
un taux de cisaillement donné sera également proche de 1 pour des taux de cisaillement plus élevés.
A l'opposé, lindice de pseudo-plasticité plus élevé obtenu pour le PP(12) indiquerait une
dépendance plus faible de la viscosité vis-a-vis du taux de cisaillement : le rapport de viscosité est

probablement inférieur a 2 pour des taux de déformation supérieurs 3 26 s

2 eIe’ment AP Y a la paroi 1 moyen € a proximité Auto-échauffement
de mélange L/D (bar)  ducanal(s?) dans le canal du canal (s7) apres 2x5 cycles
(mm) (s)
4 7 85 4 350 1475 150 212
2 14 165 35000 11 800 650 240

Tableau 7 : Vitesses de déformation en cisaillement et en élongation dans le RMX® (T=200°C, Q=21 cm’/s) en
fonction de I'élément de mélange choisi.

2. Optimisation des conditions opératoires au RMX®
On ne discutera dans cette partie que des résultats liés au mélange dispersif et a I'efficacité

de ce dernier, responsable de la taille finale des domaines de la phase dispersée.

2.1. Impact de la géométrie de I’élément de mélange sur I’efficacité dispersive dans le RMX®

La Figure 51a permet de visualiser I’évolution des diametres moyens en nombre Dn et en
volume Dv des nodules d’'EPDM en fonction du nombre de cycles effectués dans le RMX®. L'impact
de la géométrie de I’élément de mélange (L/D) sur I'efficacité dispersive est ici mis en avant dans la
mesure ol on constate une diminution trés nette du Dv pour I'élément de mélange de rapport L/D =

14 (soit un diametre de 2 mm).
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L’évolution de Dv est un bon critere afin d’évaluer I'efficacité dispersive car il pondére

fortement les particules ayant un diametre important. Aussi un mélange hétérogeéne constitué a la

fois de particules d’EPDM finement dispersées et de gros nodules aura un impact plus fort sur Dv que

sur Dn.
6
a /D=7 1/D=14 b AL/D=7 = L/D=14
5 A “Dn -Dn B
-+ Dv -=Dv
4 4 il
3 4 3 3
a
2 | \.¥r/'_
17 .\ 7
O— —0 —n

0 T T T T T T
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n (nombre de cycles)

n (nombre de cycles)

Figure 51 : a) Dn et Dv (um) en fonction du nombre de cycles et b) Indice de polydispersité (PDI) en fonction
du nombre de cycles effectués dans le RMX® (T=200°C, Q=21 cm’/s) pour un mélange PP(2)/EPDM-P 80/20
(p=0.8) — Influence de la géométrie L/D de I'élément de mélange.

Pour les deux éléments de mélange, une diminution progressive de la taille des domaines

d’EPDM-P est observée avec |I'augmentation du nombre de cycles et une taille plateau est atteinte

autour de 1 um, indiquant une morphologie stationnaire obtenue a I'issue du mélange. Cette taille

moyenne autour de 1 um est cohérente avec les tailles reportées dans la littérature pour ce type de

mélange. Martin et al. [48] ont ainsi reportés des tailles de particules d’EPDM submicroniques et

microniques pour un mélange PP/EPDM-P 80/20 avec des diamétres mesurés entre 200 nm et 2 um.

Pour I'élément de mélange de plus faible diameétre (L/D = 14), 10 cycles sont nécessaires afin

d’atteindre la taille plateau autour de 1 um alors que le double de cycles est nécessaire pour

I’élément de mélange ayant un diamétre deux fois plus grand (L/D = 7). Si I’on raisonne en temps de

mélange effectif (directement proportionnel au nombre de cycles), une morphologie finement

dispersée et stationnaire est obtenue au bout d’une minute de mélange pour I'élément de mélange

L/D =14,

Un indice de polydispersité plus faible est également observé pour cette géométrie (Figure

51b) sur toute la gamme de cycles. Une trés bonne homogénéité de taille des particules d’EPDM

dispersées est ainsi obtenue des les premiers cycles de mélange contrairement a I'élément de

mélange ayant un rapport L/D = 7 (Figure 52). La présence de grosses particules d’EPDM indique a la

fois un mélange distributif inachevé (hétérogénéité dans la distribution spatiale des particules) et un

mauvais mélange dispersif (taille des domaines d’EPDM supérieurs a 2 um).
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Figure 52 : Comparaison des morphologies obtenues apres 5 cycles au RMX® (T=200°C, Q=21 cm3/s) pour un
mélange PP/EPDM-P 80/20 réalisé avec I’élément de mélange : a) L/D=7, b) L/D=14.

Cette trés bonne efficacité dispersive observée pour I'élément de mélange L/D = 14 peut étre
expliquée par les tres forts taux de cisaillement calculés a la paroi du canal qui sont de I'ordre de
35000 s, Il s’agit de valeurs maximales calculées, la valeur moyenne des taux de cisaillement dans
tout le canal est plus proche de 10 000 s™ (cf. Tableau 7). Les vitesses de déformation importantes
vont ainsi étre favorables au mécanisme de rupture de goutte : les particules entrant dans le canal
sont déformés et étirés jusqu’a atteindre une dimension critique caractérisée par un nombre
capillaire critique Ca.,,. Compte tenu du champ de vitesses et des instabilités de Rayleigh, la particule
étirée sous forme de filament se rompt en particules de plus petites tailles [21,49].

Néanmoins, les taux de cisaillement extrémement importants ne peuvent pas étre les seuls
responsables de cette bonne efficacité dispersive. En effet I’élément de mélange de plus grand
diameétre (L/D = 7) dispose de taux de cisaillement certes dix fois moins élevés mais toujours de
I'ordre de 1 000 s™, ce qui est loin d’étre négligeable. De plus, le temps de séjour de la matiére au
sein de I'élément est relativement restreint et ne représente que 2% du temps total de mélange
effectif. Une étude précédente sur des mélanges PS/PMMA menée par Bouquey et al. [50] a
également montrée l'importance d’avoir une longueur d’élément de mélange suffisante afin
d’augmenter ce temps de séjour au sein du canal.

La bonne efficacité dispersive observée pour des temps de mélange trés courts est
également liée a la géométrie particuliere du RMX® des zones convergentes-divergentes permettant
de générer des écoulements élongationnels majoritaires en entrée et en sortie du canal de I'élément
de mélange. Les particules subissent donc une déformation maximale en entrée-sortie du canal
conduisant a la formation d’un filament instable. Ainsi la réduction du diametre de I’'élément de
mélange permet significativement d’augmenter le taux de déformation élongationnel en
entrée/sortie [51] avec des taux de déformation en élongation multiplié par plus de 4 et de 'ordre

de 650 s pour la géométrie L/D = 14 (Tableau 7). Ces taux de déformation en élongation favorables
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au mélange dispersif sont bien supérieurs a ceux rencontrés dans des mélangeurs internes ou des
extrudeuses (autour de 10 s?).

Enfin, nous avons pu constater que cette géométrie (L/D = 14) conduit inévitablement a des
auto-échauffements importants (+ 40°C apres 2x5 cycles). Cependant aucune perte de viscosité due a

une dégradation thermomécanique et/ou oxydative n’a été constatée.

La Figure 53 représente également I’évolution des diametres moyens Dn et Dv cette fois ci en
fonction de I'énergie spécifique de mélange fournie. En effet d’apres le Tableau 7, la différence de
pression mesurée est doublée lors de I'élaboration de mélanges PP/EPDM-P effectués avec une
géométrie L/D = 14, ce qui se traduit approximativement par une énergie spécifique de mélange
deux fois plus importante. 10 cycles effectués avec une géométrie L/D = 14 vont donc étre
énergétiqguement équivalents a 20 cycles effectués avec une géométrie L/D = 7. Au niveau de
I’efficacité dispersive, le régime stationnaire a partir duquel la taille moyenne des domaines d’EPDM
n’évolue plus est atteint pour une énergie spécifique de mélange d’environ 350 J/g, comme en

témoignent les morphologies obtenues en Figure 53 pour deux conditions opératoires différentes au

RMX®,

6 6
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Figure 53: a) Dn et Dv (um) et b) Indice de polydispersité (PDI) en fonction de I’énergie spécifique de
mélange dans le RMX® (T=200°C, Q=21 cm’/s) pour un mélange PP(2)/EPDM-P 80/20 (p=0.8)

Le principal critere d’efficacité dispersive semble donc étre |’énergie fournie par le
déplacement des pistons. En réduisant le diamétre de I’élément de mélange, I'opération de mélange
est « intensifiée » : le méme état de dispersion est globalement atteint pour une énergie de mélange

identique, mais pour des temps de mélange effectif plus courts (Figure 54).
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Figure 54 : Morphologies de mélanges PP(2)/EPDM-P 80/20 obtenues au RMX® (T=200°C, Q=21 cm’/s) a
énergie de mélange équivalente (Em ~ 350 J/g) pour deux conditions opératoires différentes: a) L/D=7,
n=4x5 et b) L/D=14, n=2x5.

2.2.Impact du rapport de viscosité p

Une fois l'influence de la géométrie L/D de I’élément de mélange démontrée, I'influence du
rapport de viscosité p sur les morphologies obtenues doit étre discutée. Pour cela, nous avons utilisé
deux grades de polypropyléne différents : le PP(2) et le PP(12).

La Figure 55 montre I’évolution de Dv en fonction du nombre de cycles effectués dans le
RMX® pour deux systémes PP(2)/EPDM-P et PP(12)/EPDM-P ayant des rapports de viscosité p de 0.8
et 2, respectivement. Comme prévu, le systeme ayant le rapport de viscosité le plus élevé présente
les Dv ainsi que les indices de polydispersité les plus élevés. De plus, le mélange PP(12)/EPDM-P
effectué avec I’élément de mélange de plus gros diamétre (L/D = 7) ne présente pas de morphologie
stationnaire au bout de 20 cycles.

L'augmentation du rapport L/D conduit a améliorer significativement I'efficacité dispersive :
les plus larges particules d’EPDM se divisent sous I'action conjointe des contraintes en cisaillement et
en élongation permettant de diviser le Dv par un facteur 6 au bout de 10 cycles. Un état de
dispersion stationnaire semble atteint au bout de ces 10 cycles avec une taille finale des particules
d’EPDM équivalente a celle obtenue pour les mélanges ayant un rapport de viscosité p inférieur a 1.
Les indices de polydispersité les plus faibles sont obtenus pour les mélanges ayant un rapport de
viscosité favorable (p < 1) et un rapport L/D de I'élément de mélange élevé. Au contraire, lorsque p >

1, une dispersion homogéne de la phase EPDM n’est possible que pour un rapport L/D élevé.
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Figure 55 : a) Dv (um) en fonction du nombre de cycles et b) Indice de polydispersité (PDI) en fonction du
nombre de cycles effectués dans le RMX® (T=200°C, Q=21 cm3/s) pour un mélange PP/EPDM-P 80/20 —
Influence du rapport de viscosité p (noir : p=0.8, blanc : p=2)

L'état de dispersion finale de la phase EPDM semble donc étre grandement influencé par le
rapport de viscosité p et par la géométrie de I'élément de mélange. A ce titre, I’élément de mélange
de plus faible diametre semble étre le candidat idéal afin d’obtenir une excellente qualité de
mélange car il combine a la fois des taux de cisaillement élevés au sein de I'élément de mélange ainsi
que des taux d’élongation importants en entrée/sortie du canal de I’élément de mélange, favorables
aux mécanisme de rupture des particules viscoélastiques. De plus, il permet d’obtenir des
morphologies finement dispersées pour des temps d’opération tres courts. Néanmoins une attention
particuliére est portée aux auto-échauffements et a la dégradation qui peut avoir lieu avec cet
élément de mélange apres 10 cycles. Compte tenu de tous ces avantages, cette géométrie est choisie

pour la suite de la discussion et sera comparée a un mélangeur interne.

La Figure 56 représente |'évolution de Dv et de l'indice de polydispersité en fonction de
I’énergie spécifique de mélange fournie. L’évolution de la taille moyenne des particules d’EPDM
semble suivre une courbe maitresse dépendante de la géométrie L/D de I'élément de mélange et,
plus surprenant, indépendante du rapport de viscosité p. Ces informations sont extrémement
intéressantes car elles permettent de mettre en avant deux choses :

e Tout d’abord, une énergie de mélange critique autour de 300 J/g semble nécessaire afin
d’obtenir une morphologie nodulaire finement dispersée et stationnaire.

e La dispersion d’une phase visqueuse dans une matrice plus fluide est plus difficile car les
contraintes visqueuses exercées par la matrice sont plus faibles. Cependant, I'optimisation
des paramétres au RMX® (notamment du rapport L/D) permet d’aboutir a des états de

dispersion tout a fait satisfaisants.
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Figure 56 : a) Dv (um) et b) Indice de polydispersité (PDI) en fonction de I'énergie spécifique de mélange dans
le RMX® (T=200°C, Q=21 cm®/s) pour un mélange PP/EPDM-P 80/20 — Influence du rapport de viscosité p
(noir : p=0.8, blanc : p=2)

3. Comparaison entre le RMX® et le Haake Rheomix 600

3.1. Systéme PP(2)/EPDM-P 80/20 (p < 1)

Les morphologies obtenues a énergies spécifiques de mélange équivalentes pour des
mélanges PP(2)/EPDM-P 80/20 réalisés au Haake Rheomix 600 sont reportées en Figure 57 et sont
comparées a celles obtenues au RMX®. Les micrographies ont été prises a deux grossissements
différents (x 2000 et x 5000) afin d’évaluer I’'homogénéité de la distribution de taille ainsi que la taille
finale des particules d’EPDM dans la matrice PP.

On observe une distribution homogéne des particules d’'EPDM pour les deux mélangeurs.
Cependant, les diametres moyens Dn et Dv des particules d’EPDM sont plus importants au Haake
comme le confirme I'analyse d’images avec un Dv moyen centré autour de 1.3 um pour le Haake
contre 0.7 um pour le RMX®. Une analyse plus approfondie a consisté a représenter les différentes
classes de population de particules d’'EPDM selon le procédé de mélange (Figure 58). Une population
majoritaire de particules ayant un diameétre compris entre 0.2 et 0.3 um est observée pour un
mélange 80/20 élaboré au RMX® alors qu’elle se situe entre 0.4 et 0.5 pum pour le méme mélange
effectué au Haake. De plus, la distribution de taille est plus étendue dans le Haake avec la présence
de particules de 2 um de diamétre, ce qui indique une plus grande polydispersité de taille.

En ce qui concerne la forme des particules analysées, Bhadane et al. [52] ont observé a juste
titre que méme pour de faibles fractions volumiques d’EPDM, la phase dispersée n’existait pas sous
forme de nodules sphériques comme attendu mais plutot sous la forme de fibrilles courtes ayant un
diametre compris entre 50 et 200 nm. Les auteurs ont attribué cette morphologie particuliére a la
trés faible tension interfaciale du systéme PP/EPDM (o = 0.3 mN/m). Une observation a plus fort
grossissement des zones extraites montre clairement les cavités présentant une forme cylindrique

plutét que sphérique, avec parfois des connexions entre ces cavités.
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Figure 57: Micrographies MEB de mélanges PP(2)/EPDM-P 80/20 obtenues a énergies spécifiques de
mélange équivalentes : a) Haake Rheomix 600 (v=50 rpm, t=6 min, Em=405 J/g) et b) RMX® (L/D=14, n=2x5,
t=1 min, Em=375 J/g).
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Figure 58 : Distribution de taille des particules d’EPDM a énergie de mélange équivalente en fonction du type
de mélangeur pour un mélange PP(2)/EPDM-P 80/20.

Les Dn et Dv ainsi que les indices de polydispersité sont représentés en Figure 59. Une
morphologie stationnaire est obtenue pour les deux mélangeurs avec une taille finale centrée autour de
1 um. Cependant, I'énergie de mélange nécessaire a |'obtention de cette morphologie finement
dispersée et uniformément distribuée est bien plus faible dans le RMX®. Ainsi, un mélange PP/EPDM

(p<1) élaboré dans le RMX® va nécessiter une énergie deux fois plus faible afin d’atteindre un état de
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dispersion satisfaisant. Comme mentionné précédemment, ceci est attribué a la tres bonne efficacité

dispersive de I'élément de mélange de diametre 2 mm.
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Figure 59: a) Dn et Dv (um) et b) Indice de polydispersité (PDI) en fonction de I'énergie spécifique de
mélange obtenus pour des mélanges PP(2)/EPDM-P 80/20 élaborés au Haake Rheomix 600 et au RMX®
(p=0.8)

3.2.Systeme PP(12)/EPDMP 80/20 (p > 1)

Il s’agit maintenant d’étudier un cas défavorable a savoir la dispersion d’'une phase dont la
viscoélasticité est supérieure a celle de la matrice. La méme composition est choisie et les conditions
opératoires dans les deux mélangeurs sont identiques : seuls les rapports de viscosité et d’élasticité

sont modifiés dans cette étude.

g

Figure 60: Micrographies MEB de mélanges PP(12)/EPDM-P 80/20 a énergie spécifique de mélange
équivalente : a) Haake Rheomix 600 (v=50 rpm, t=6 min, Em=210 J/g) et b) RMX® (L/D=14, n=2x5, t=1 min,
Em=145J/g).

Une impressionnante différence morphologique est observée en Figure 60: le mélange
PP(12)/EPDM-P 80/20 réalisé au Haake avec une énergie spécifique de mélange de 210 J/g présente
une phase dispersée hétérogene avec des particules d’EPDM pouvant atteindre 5 um de diamétre.
L’état stationnaire de dispersion n’est pas atteint, méme avec une énergie spécifique de mélange de

320 J/g (Figure 61). Le Dv final aprés 12 minutes de mélange au Haake est de |'ordre de 3 um, ce qui
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indique un mélange dispersif incomplet et hétérogene aprés un temps effectif de mélange
relativement long. Cependant, compte tenu de I'évolution du Dv observée en Figure 61, on peut
raisonnablement conclure qu’une morphologie finement dispersée, bien que non obtenue dans la
gamme d’énergie de mélange étudiée, pourrait étre atteinte pour des énergies spécifiques de
mélange plus grandes (i.e. pour des temps de mélange plus longs).

D’autre part, la morphologie de ce méme mélange PP(12)/EPDM-P 80/20 obtenu a une
énergie spécifique inférieure (Em = 145 J/g) est radicalement différente: une trés bonne
homogénéité, tant au niveau de la distribution que de la dispersion des nodules d’EPDM est atteinte
et le Dv obtenu est divisé par un facteur 4 par rapport a celui obtenu au Haake. De méme, I'indice de

polydispersité atteint une valeur seuil située autour de 3 (Figure 61b).
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Figure 61: a) Dn et Dv (um) et b) Indice de polydispersité (PDI) en fonction de I’énergie spécifique de
mélange obtenus pour des mélanges PP(2)/EPDM-P 80/20 élaborés au Haake Rheomix 600 et au RMX® (p=2)

Nous avons déja prouvé I'intérét d’utiliser un élément de mélange ayant un rapport L/D = 14
afin d’obtenir des morphologies finement dispersées, et ceci méme pour des rapports de viscosité p
défavorables. Le but est ici de montrer les limitations d’'un mélangeur interne concernant
I’élaboration de ces mélanges a rapport de viscosité défavorable. Il semblerait que les taux de
cisaillement (~ 26 s™) générés au sein du mélangeur interne ne soient pas assez importants afin de
pouvoir casser les particules viscoélastiques d’EPDM. Les écoulements étant rotationnels, une partie
de I’énergie de mélange fournie va servir a la rotation des particules et non a leur rupture, ce qui par
définition est inefficace en terme de mélange dispersif. Les travaux de Grace [19] ont également
montré que pour un mélange ayant un rapport de viscosité p égal a 2, la valeur du nombre capillaire
critique Ca,;; nécessaire a la rupture de goutte était 4 a 5 fois supérieure pour des écoulements en
cisaillement simple qu’en élongation. Bien entendu ces résultats ont été obtenus pour des fluides
newtoniens a I"équilibre, ce qui est peu représentatif des conditions de mélange dynamique de
fluides viscoélastiques. Cependant, Milliken et Leal [35] ont montré que les mécanismes a |'origine de
la rupture de goutte en écoulement élongationnnel 2D pour des fluides a caractére viscoélastique
étaient sensiblement les mémes que pour des fluides newtoniens. Ainsi la viscoélasticité aurait un
impact modéré sur la valeur de Ca,,;; surtout pour des tailles de particules de I'ordre du micrométre.
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4. Impact de la concentration de la phase dispersée (EPDM-P)

La fraction d’EPDM-P a été doublée. L'impact du procédé de mise en ceuvre et du rapport de
viscosité p sur les morphologies de mélanges PP/EPDM-P 60/40 est montrée en Figure 62. A la
différence des morphologies précédentes qui présentaient une phase dispersée sous forme de
nodules/fibrilles de faible diamétre, une structure plus complexe et caractéristique d’une percolation
de la phase EPDM est observée. Ce type de morphologie est tout a fait attendue car, au fur et a
mesure, I'augmentation de la concentration de la phase dispersée conduit a la création d’un réseau
tridimensionnel provoqué par la coalescence des différents domaines spatialement isolés qui vont
progressivement s’interconnecter, donnant lieu a une structure continue.

Bhadane et al. [52,53] ont reporté I'existence d’'une phase EPDM complétement continue
(i.e. une phase ayant un pourcentage de continuité de 100%) a partir d’'une concentration de la
phase EPDM de l'ordre de 40 wt%, cette valeur étant indépendante du rapport de viscosité des
mélanges PP/EPDM étudiés. lls ont conclu que I'apparition d’une structure continue était due au
grossissement des fibrilles d’EPDM qui se rejoignaient et coalesgaient en différents point de jonction,
provoquant la formation d’une phase unique et cohérente par coalescence fibres-fibres.

Une influence du rapport de viscosité p sur la dimension des domaines de phase est
néanmoins observée pour des mélanges effectuées au Haake (al et bl) : la dimension globale des
zones correspondant a I'EPDM semble croitre avec I'augmentation de p. L'augmentation de la
concentration en EPDM-P ainsi que des contraintes visqueuses moins importantes exercées par la
matrice sur la phase dispersée lors de I'étape de mélange peuvent expliquer ce phénomene : il
semblerait que le mécanisme de coalescence soit ici prépondérant vis-a-vis de la rupture de goutte,
conduisant a un grossissement de la phase minoritaire.

Le résultat le plus surprenant provient de |'observation des morphologies de ces mémes
mélanges (a2 et b2) élaborés au RMX® (L/D=14, n=2x5) a énergie spécifique de mélange équivalente.
Les domaines correspondant a la phase EPDM-P sont significativement réduits lors du mélange dans
le RMX® alors que la continuité de la structure semble préservée. De plus, I'impact du rapport de
viscosité p est ici inexistant : les zones correspondant a la phase minoritaire ne grossissent pas par

coalescence avec I'augmentation de p, comme observé précédemment dans le Haake.

82



1. Efficacité du mélange dispersif dans le RMX®

Figure 62 : Micrographies MEB (x5000) de mélanges : a) PP(2)/EPDM-P 60/40 (p=0.8), (al) Haake Rheomix
600 (v=50 rpm, t=6 min, Em=405 J/g), (a2) RMX® (L/D=14, n=2x5, t=1 min, Em=408 J/g) et b) PP(12)/EPDM-P
60/40 (p=2) , (b1) Haake Rheomix 600 (v=50 rpm, t=6 min, Em=260 J/g), (b2) RMX® (L/D=14, n=2x5, t=1 min,
Em=272)/g).

Des mesures du pourcentage de continuité par extraction sélective de la phase EPDM-P avec
du THF ont été effectués et les résultats sont indiqués dans le Tableau 8. Des pourcentages de
continuité de la phase EPDM-P plus faibles sont observés pour les mélanges réalisés au RMX®,
indépendamment du rapport de viscosité p. Ces données seraient cohérentes avec les morphologies
observées ol une structure percolée majoritaire semble coexister avec des fibrilles et/ou des
nodules isolés. Ces derniers ne participent pas au réseau tridimensionnel, diminuant ainsi les

pourcentages de continuité.

Continuité de la phase EPDM (%)

Mélangeur
p=0.8 p=2
Haake (v=50rpm, t=6min) 80.5+4.3 82.3+3.7
RMX® (L/D=14, n=2x5) 60.2+3.5 68.6 +2.9

Tableau 8 : Pourcentages de continuité de la phase EPDM-P obtenus apres extraction sélective au THF pour
des mélanges PP/EPDM-P 60/40 - Comparaison entre le Haake Rheomix 600 et le RMX®.
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Les données caractéristiques (Dn, Dv, PDI) obtenus apres analyse dimensionnelle de ces
morphologies sont résumées dans le Tableau 9. Pour le bien de cette étude, il est important de
préciser que, compte tenu de la percolation de la phase EPDM-P, les diametres moyens ont été
calculés a partir de mesure de surface (2D) en considérant une forme circulaire des zones d’EPDM-P,
ce qui n'est évidemment pas le cas étant donnée la structure complexe et tridimensionnelle de la
phase dispersée. Ainsi les diametres Dn et Dv reportés permettent juste de comparer la taille
moyenne des zones correspondant a la phase EPDM-P.

Ces derniers sont systématiquement plus grands (a procédé de mélange identique) lorsque
I’on augmente la fraction volumique de la phase dispersée, ce qui est parfaitement cohérent avec le
phénoméne de coalescence expliqué plus tot. La comparaison des deux procédés de mélange permet
de constater que le Dv est divisé par un facteur 1.5 et 2.5 pour rapport de viscosité p de 0.8 et 2
respectivement et indifféremment de la concentration en EPDM-P. Ce résultat est cohérent avec les
mesures de continuité obtenues. La présence de zones dispersées de plus faibles diamétres et ne

participant pas a la structure percolée diminuent le Dv.

Rapport de viscosité

PP/EPDM-P Dn (um), Dv Haake RMX®
(wt/wt%) P (um), PDI (v=50rpm, t=6min) (@=2mm, n=2x5)
(Nepom/Nee)
Dn 0.5 0.29
0.8 Dv 1.31 0.71
PDI 2.61 2.45
80/20
Dn 0.88 0.38
2 Dv 2.65 1.03
PDI 3.02 2.71
Dn 0.68 0.42
0.8 Dv 1.88 1.06
PDI 2.81 2.50
60/40
Dn 1.32 0.63
2 Dv 3.35 1.39
PDI 2.55 2.21

Tableau 9 : Diamétres moyens en nombre et en volume Dn et Dv et indice de polydispersité (PDI) pour des
mélanges PP/EPDM-P 80/20 et 60/40 ayant des rapports de viscosité p différents — Impact des écoulements
élongationnels générés dans le RMX®.

Ces résultats montrent encore la trés bonne efficacité dispersive permise par le RMX® et ceci
méme pour des fractions volumiques de la phase dispersée plus importantes. Cette tendance
observée permet également de soulever une question importante : les écoulements élongationnels
générés dans le RMX® peuvent-ils avoir un impact sur le développement de la (co)-continuité ? Cette

guestion sera entiérement discutée dans le Chapitre 4.
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5. Comportement rhéologique des mélanges PP/EPDM 80/20 et 60/40

5.1. Mélanges PP/EPDM 80/20

5.1.1. Lien entre I'aire interfaciale et I’élasticité
8
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Figure 63 : Tan(8) a 200°C en fonction de la fréquence pour le PP pur et les mélanges PP(2)/EPDM-P 80/20
élaborés au Haake (v=50 rpm, t=6 min) et au RMX® (L/D=14, n=2x5) a énergie spécifique de mélange
équivalente (Em = 400 J/g).

L’évolution du tan(6) pour les mélanges PP(2)/EPDM-P 80/20 élaborés au Haake Rheomix
600 et au RMX® (L/D = 14) a énergie de mélange équivalente est représentée en Figure 63. Les
morphologies correspondantes a ces deux mélanges ont été présentées en Figure 57 et leurs Dv
respectifs sont reportés dans le Tableau 9.

Les valeurs de tan(&) a basse fréquence obtenues pour un mélange PP(2)/EPDM-P 80/20
effectué au RMX® sont plus basses comparées a celles obtenues au Haake Rheomix 600. Ces valeurs
de tan(6) peuvent étre corrélées aux morphologies obtenues pour ces mélanges. Généralement, la
relaxation liée a I'interface permet de mieux de comprendre ce phénomeéne : cette derniere dépend
de la morphologie finale de la phase dispersée et donc de I'aire interfaciale générée par cette
dispersion qui va contribuer a la réponse élastique G’ du mélange immiscible a basse fréquence [54].
Ainsi, un mélange finement dispersé présentant une morphologie nodulaire va posséder une plus
grande aire interfaciale et par conséquent va montrer un plus grand exces d’élasticité comparé a un
mélange ayant la méme composition mais présentant un certain degré d’interconnectivité au niveau
de sa morphologie [55]. Dans notre cas, un mélange élaboré au RMX® va avoir un exces d’élasticité
provoqué par la meilleure dispersion de la phase EPDM qui va augmenter I'aire interfaciale et de ce

fait augmenter le module élastique G’ a basse fréquence et donc diminuer le tan(9).
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5.1.2. Modéle de Palierne

Pour une faible concentration de la phase dispersée, il est possible de corréler directement le
comportement viscoélastique d’un mélange de polymere immiscible a la taille et a la distribution des
inclusions viscoélastiques constituant la phase dispersée. Lors de faibles déformations, ces inclusions
sont déformées autour de leur position provoquant l'apparition d’'un temps de relaxation
caractéristique et donc d’une contribution supplémentaire a I’élasticité de la matrice [56,57]. Ce type
de comportement a parfaitement été décrit par le modéle de Palierne [58,59] qui permet de relier la
rhéologie d’un systéme dispersé a sa tension interfaciale et a la taille finale des gouttes ainsi qu’a
leur distribution. Ce modeéle originellement développé pour des émulsions viscoélastiques a été
adapté aux mélanges de polymeres immiscibles par Graebling et al. [60] et permet de modéliser le
comportement de matériaux viscoélastiques incompressibles au sein desquels la tension interfaciale
donne lieu a un exces d’élasticité due a la variation d’aire interfaciale sous cisaillement. Le module

complexe G* du mélange s’écrit alors :

1+32(piHi(0))

G'b(0) = G'm(w). ‘ 22

o(0) = Gnlo) e (22)
avec:

?TG 2674 +5G" ()] +[61 (0) - G7n ()16 "n () +19G ()]
H, (@) =25 (23)
o [67n () + 67 (@)]+ [26i () + 36" (@) 166" n (0) +19G " ()]
ou: G*,, G*, et G* sont les modules complexes du mélange, de la matrice et de la phase

dispersée, respectivement.

@; est la fraction volumique correspondant a la phase dispersée de rayon R;

R; correspond au rayon des inclusions

o est la tension interfaciale.

Cette distribution de taille des inclusions (R;, ¢;) peut étre remplacée dans notre cas par un
rayon moyen en volume R, déterminé expérimentalement par analyse d'image et par la fraction

volumique totale de la phase dispersée ¢. Le modele simplifié s’écrit alors :

Gh(w)=G'nm (m).ﬁpﬂ (24)
- (PH v (('0)
Une modélisation du comportement viscoélastique d’un mélange PP(2)/EPDM-P 80/20 a été
effectuée et comparée avec les résultats expérimentaux obtenus au Haake Rheomix 600 et au RMX®
(Figure 64). Les paramétres choisis pour le modéle de Palierne sont o = 0.3 mN/m et Rv = Dv/2.

Une excellente corrélation est obtenue entre nos données expérimentales et le modeéle de

Palierne. Toutefois, la différence de tailles de particules d’EPDM obtenue par analyse d’images
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(DVhaake = 1.35 um et Dvgyx = 0.7 um) a une incidence trées faible sur le G’ obtenu a I'aide du modele
de Palierne (trait plein bleu). Cependant on observe expérimentalement une élasticité supérieure a

basse fréquence cohérente avec I’'augmentation d’aire interfaciale.
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Figure 64 : Propriétés viscoélastiques (G’, G”’) de mélanges PP(2)/EPDM-P 80/20 en fonction du procédé de
mélange. Résultats expérimentaux (symboles) et modéle de Palierne (traits pleins).

5.2.Mélanges PP/EPDM 60/40

Lors de I'augmentation de concentration de la phase EPDM, le modele de Palierne ne permet
plus de modéliser correctement les propriétés viscoélastiques de mélange PP(2)/EPDM-P 60/40
(Figure 65). En effet, ce modele originellement congu pour décrire le comportement de spheres
viscoélastiques isolées, n'est pas adapté pour décrire le comportement rhéologique de mélanges
présentant une structure co-continue. Un modeéle plus adapté a la description du comportement
rhéologique de morphologies continues est celui proposé par Doi et Ohta [61], étendu par la suite

par Lee et Park [62].
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Figure 65 : Propriétés viscoélastiques (G’, G”’) de mélanges PP(2)/EPDM-P 60/40 : Résultats expérimentaux
(symboles) et modele de Palierne (traits pleins).
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Ce modele permet de prendre ne compte une morphologie co-continue dans une large
gamme de composition ainsi que des mécanismes de déformation, rupture et coalescence. Il propose
I’existence d’une structure définie par une aire interfaciale Q et un vecteur d’anisotropie gij. D’apres
ce modele ces deux parameéetres s’équilibrent a cause de la compétition entre les écoulements
générés lors du mélange et la tension interfaciale. Pour des écoulements typiquement observées en

rhéométrie dynamique, on obtient :

. . 6(G -G~ .
G (0)=G n(w)1+ ( - *m) + G int (25)
10(G b +G )
ou: G*ine = - 0.g; est I'exces de contraintes liée a I'anisotropie et a 'interface.

Castro et al. [63] ont récemment développé un modele empirique basé sur celui de Lee et
Park. La principale hypothése développée par ce modeéle est que I'élasticité d’'un mélange de
polymeére immiscible est due aux deux composants ainsi qu’a I’existence d’une tension interfaciale o
qui, combinée a l'aire interfaciale Q par unité de volume définissent une contribution élastique
supplémentaire. Le module d’un tel mélange G’, peut alors s’écrire comme la somme d’une
composante ayant une tension interfaciale nulle G’(w,0) et de la contribution liée a I'aire interfaciale

G’'(w,0):

G, =G'(0,0) +G'(®0) (26)

Le premier terme peut étre approximé a partir du modele de Kerner [64], bien qu’il soit dans le cas
présent étendu a des particules non sphériques. Le second terme peut étre simplement défini par :
G'(w,0)=ko.Q (27)

ou: k est une constante sans dimension

o est la tension interfaciale (mN/m)

Q est |'aire interfaciale

L'aire interfaciale générée est fortement liée a la maniére dont le mélange a été effectué et a
la compétition entre la coalescence et la fragmentation de la phase dispersée. Dans notre cas, nous
pouvons raisonnablement considérer que Qrux > Quaake (cf. Figure 62). Cette augmentation d’aire
interfaciale est toutefois compensée par la trés faible tension interfaciale pour le systéme PP/EPDM
(o0 = 0.3 mN/m). Ainsi, pour une méme composition, la différence morphologique obtenue entres les
deux procédés devrait se traduire par une différence en terme de comportement viscoélastique.
Toutefois, nous devons rester prudent avec cette derniére supposition et prendre en considération le
fait que la mesure rhéologique puisse altérer les morphologies observées (grossissement de la phase

dispersée par coalescence sous cisaillement).
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Figure 66 : Comportement rhéologique (T=200°C, y=3%) de mélanges PP(2)/EPDM-P 60/40 (p=0.8) : a) G’ et
n* en fonction de la fréquence et b) tan(6) en fonction de la fréquence.

Le comportement rhéologique de mélanges PP(2)/EPDM-P 60/40 est indiqué en Figure 66.
Des valeurs supérieures du module élastique G’ sont obtenues a basse fréquence pour le mélange
effectué au RMX®, ce qui semble en accord avec I'augmentation d’aire interfaciale observée. Cette
derniére provoque une contribution plus grande a I’élasticité globale du mélange. Il est nécessaire
également de discuter d’une possible auto-réticulation de la phase EPDM sous cisaillement due en
partie aux auto-échauffements importants générés dans le RMX® (cf. Chapitre 2). Au moins deux
arguments permettent de rejeter cette hypothése :

e |es extractions avec du THF suivies de l'observation au MEB ont montré des zones
correspondant a la phase EPDM parfaitement extraites. Les taux d’insolubles évalués
également par extraction ne dépassent pas les 10%.

e Avec la géométrie L/D = 14, la température finale mesurée est de 235°C et le temps de
mélange effectif est de I'ordre d’une minute. Dans ces conditions aucune évolution
significative du module élastique de I'EPDM lié a une possible auto-réticulation n’a été
observée.

Plusieurs auteurs [57,65] ont montré que le module élastique G’ de mélanges de polyméres
(miscibles et immiscibles) suivait une loi de puissance dans la zone terminale. Les domaines
constituant la morphologie continue ayant différentes longueurs caractéristiques, il en résulte une
distribution de temps de relaxation et un comportement de type gel. Vinckier et Laun [66] ont suivi
par rhéométrie dynamique la séparation de phases de mélanges miscibles PaMSAN/PMMA et leur
évolution dimensionnelle au cours du temps. Ills ont montré que pour des morphologies co-
continues, le module élastique décroissait au cours du temps suivant ainsi le phénomeéne de
grossissement de ces morphologies. Ils ont considéré les structures co-continues comme un réseau
disposant d’un certain nombre de points de jonction, ces derniers diminuant avec le grossissement
des phases et conduisant a la formation de larges domaines. La relaxation des domaines coalescés se

produit alors pour des fréquences tres basses et par conséquent le module élastique G’ diminue.
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La méme tendance est observée pour des mélanges PP(12)/EPDM-P 60/40 ayant un rapport
de viscosité plus élevé (p > 2). L'impact du procédé de mélange sur la morphologie observée était
encore plus flagrant (Figure 67). Un plateau a basse fréquence beaucoup plus élevé est observé pour
le mélange effectué au RMX® indiquant la encore le role moteur de l'aire interfaciale sur le

comportement rhéologique de morphologies (co)-continues.
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Figure 67 : Comportement rhéologique (T=200°C, y=3%) de mélanges PP(12)/EPDM-P 60/40 (p=2) : a) G’ et n*
en fonction de la fréquence et b) tan(6) en fonction de la fréquence.
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CONCLUSIONS

Des mélanges thermoplastiques élastomeéres (TPE) a base de PP et d’EPDM ont été préparés
dans deux mélangeurs différents : un mélangeur interne (Haake Rheomix 600) privilégiant les
écoulements en cisaillement et un mélangeur récemment développé dans notre laboratoire (RMX®).
Les principales spécificités de ce mélangeur incluent la promotion d’écoulements élongationnels au
niveau de zones convergentes/divergentes, |'étanchéité aux gaz et aux liquides et la possibilité
d’injecter la matiére dans un moule thermorégulé directement l'issue de |'étape de mélangeage.

Une évaluation quantitative de l'efficacité dispersive du mélangeur a travers |'analyse
d’images MEB a été effectuée sur des mélanges PP/EPDM-P 80/20 présentant une morphologie
dispersée. Les résultats ont clairement mis en évidence I'impact du rapport L/D de I'élément de
mélange avec des diamétres Dn et Dv plus faibles obtenus pour un rapport L/D de 14. Cette
géométrie permet d’atteindre des morphologies stationnaires finement dispersées pour des rapports
de viscosité p supérieurs a 1 et pour des temps d’opération réduits, i.e. des énergies de mélanges
plus faibles.

Les résultats obtenus avec cette géométrie ont été comparés a énergie spécifique de
mélange équivalente a ceux obtenus au Haake Rheomix 600 : La qualité du mélange dispersif est
significativement améliorée avec le RMX® surtout pour les mélanges ayant un fort rapport de
viscosité (p > 1) avec une taille moyenne des particules d’EPDM divisée par un facteur 4.

La méme tendance a été observée pour des mélanges PP/EPDM-P 60/40 ayant une
morphologie co-continue. Une augmentation de |'aire interfaciale est observée pour les mélanges
élaborés au RMX® et ceci indépendamment de p, ainsi qu’'une diminution du pourcentage de
continuité.

Les propriétés viscoélastiques de ces mélanges immiscibles ont été reliées aux modeles
rhéologiques existants : le modele de Palierne décrit parfaitement le comportement rhéologique de
morphologies dispersées mais aucun impact significatif du procédé n’est observé sur le
comportement viscoélastique a basse fréquence. Ceci peut étre attribué a la trés faible tension
interfaciale du systeme qui provoque des temps de relaxation de forme des particules d’EPDM tres
longs et donc difficilement observable sur la plage de fréquence analysée. Le modeéle de Palierne
échoue dans la description du comportement élastique de mélanges présentant une percolation de
la phase dispersée. De plus, la plus grande élasticité a basse fréquence observée pour des mélanges
élaborés au RMX® peut étre attribuée a la plus grande aire interfaciale générée.

Pour la suite, I'impact des écoulements élongationnels sur la (co)-continuité et le

développement de morphologie de mélanges PP/EPDM sera étudiée.
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IV. Impact des écoulements élongationnels sur le développement de la (co)-continuité de
mélanges PP/EPDM

INTRODUCTION

Les morphologies co-continues suscitent un intérét croissant dans la mesure ou elles
présentent une combinaison intéressante des propriétés des deux polymeres impliqués. Par
exemple, une morphologie co-continue permet une contribution maximale du module d’Young de
chaque polymere [1]. De par sa structure tridimensionnelle, elle peut également constituer le chemin
de percolation d’un réseau de particules conductrices [2].

Aussi, pour tirer avantage de cette morphologie particuliére, il est indispensable de
comprendre et de maitriser les conditions permettant d’aboutir a cette structure et plus
particulierement les conditions pour maintenir sa stabilité. L'établissement de ces morphologies va
dépendre de nombreux parametres [3] dont les principaux sont listés ci-dessous :

e lanature des phases en présence (viscoélasticité, masses molaires)

e Lacomposition du mélange

e lanature de l'interface (tension interfaciale, présence ou non d’agent compatibilisant)

e les conditions opératoires lors de la mise en ceuvre (température, nature des écoulements
générés dans le procédé, taux de déformation en cisaillement et en élongation, temps de
mélange)

La premiéere partie de ce chapitre présente un état de I'art des recherches effectuées sur les
morphologies (co)-continues. Aprés une définition de la co-continuité, nous verrons les différentes
techniques de caractérisation (microscopie, extraction par solvant, rhéologie) permettant de
déterminer la plage de composition ol une morphologie co-continue existe ainsi que les différents
modeles rhéologiques développés au cours de ces 30 derniéres années permettant de prédire
|’existence des ces morphologies particulieres. Enfin, nous verrons quels sont les parameétres-clés liés
au développement de ces structures tridimensionnelles au cours de I'étape de mélange.

Une seconde partie présentera les principaux résultats expérimentaux concernant l'influence
des écoulements élongationnels générés dans le RMX® sur le développement de la continuité d’'une
phase EPDM au sein d’une matrice PP. Pour cela, des mesures d’extraction par solvant ont été
effectuées sur toute la gamme de composition de mélanges PP/EPDM élaborés au RMX®. La
détermination des indices (ou pourcentages) de continuité ainsi que I'examen des morphologies par
MEB ont été effectués et comparés aux résultats obtenus pour des mélanges réalisés au Haake. Des
mesures de détection rhéologique de la (co)-continuité basées sur deux approches ont permis de
confirmer l'intervalle de co-continuité obtenu dans le RMX®. Enfin, une corrélation entre nos
résultats expérimentaux et les principaux modeles rhéologiques existants permettant de prédire

I'inversion de phase a été effectuée.
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I. ETAT DE L'ART

1. Définition de la co-continuité

La notion de co-continuité peut étre interprétée de deux facons différentes [4]:

la premiere définition considére une structure co-continue idéale caractérisée par la
coexistence de deux phases continues au sein d’'un méme volume et a la méme échelle, ce
qui signifie que chacune des deux phases présente une structure tridimensionnelle. Ainsi,
dans une structure co-continue, chaque phase posséde sa propre organisation en tant que
constituant d’un réseau interpénétré. De ce fait, les morphologies co-continues sont souvent
décrites sous I"appellation de réseaux de polyméres interpénétrés (Interpenetrating Polymer
Networks - IPN). Selon Gergen et al. [5], dans un mélange binaire co-continu, la surface de
chaque phase est une réplique exacte de l'autre, chaque phase se trouve donc en contact
avec une réplique parfaitement complémentaire (Figure 68).

Ces structures co-continues peuvent étre formées autour d’un certain intervalle de fractions
volumiques que I'on définit comme I'intervalle de co-continuité. Cet intervalle peut étre large
ou bien tres étroit selon les mélanges et est centré autour d’'une composition critique ¢, ol
a lieu I'inversion de phase. De nombreux modeles ont été développés pour prédire ce point

d’inversion de phase et seront détaillés par la suite.

Figure 68 : Représentation selon Bergen des structures antitropiques des phases d’un mélange binaire co-

continu. D’apres [4].

La deuxieme définition est basée sur la théorie de la percolation et considéere que les
structures obtenus a l'issu du mélange sont en fait une coexistence de différents types de
structures plutot qu’un réseau interpénétré idéal. Selon Lyngaae-Jorgensen et Utracki [6-8],
une structure co-continue est une structure dans laquelle au moins une partie de chaque
phase forme une structure cohérente et continue dans tout le volume, ce qui implique
gu’une certaine fraction volumique peut étre présente sous forme dispersée, cette derniere
ne participant pas au réseau. Ainsi la fraction volumique critique ¢, (ou seuil de percolation)
correspond a la fraction volumique de phase dispersée dans une phase continue au-dela de

laquelle il y a percolation c'est-a-dire la formation de deux phases continues. L'indice de
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continuité ¢, représente la fraction volumique d’'une phase qui participe réellement a

I’établissement d’une structure continue (Figure 69).
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Figure 69 : Représentation des intervalles de co-continuité selon la définition 1 et 2. D’apres [7].

2. Méthodes permettant la détection de morphologies co-continues

2.1. UEXTRACTION PAR SOLVANT

Les expériences d’extraction par solvant permettent de retirer sélectivement une des phases
du mélange sans altérer la morphologie et la stabilité de la phase restante, i.e. le solvant choisi doit
parfaitement dissoudre une des phases et étre inerte vis-a-vis de la phase restante. On peut ainsi
évaluer a la fois qualitativement et quantitativement la continuité de la phase extraite. Par exemple,
si aprés extraction d’une phase A majoritaire (¢, > 0.5), I'échantillon est toujours cohésif (i.e. non
détruit sous l'effet du solvant), on peut conclure que la phase B est continue. La composition
maximum de la phase A ol I'échantillon est toujours stable aprés extraction représente une des
bornes de l'intervalle de co-continuité. Au-dela de cette composition, I'échantillon se délite, il y a
inversion de phase.

Quantitativement, I'évaluation de l'indice de continuité de la phase A (au sens de la
définition 2) ¢, se fait par analyse gravimétrique : la variation de masse avant et aprés extraction
ainsi que la quantité de phase extraite initialement présente dans I’échantillon permet de calculer
I'indice de continuité :

Mpi —Mas

|
)

Pa (1)

mAi

ou: &, est I'indice de continuité de la phase A
m,, est la masse du composant A initialement présent dans le mélange
mys est la masse du composant A restant apres extraction
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L'indice de continuité représente la fraction de la phase qui est continue. Ainsi, si les deux
phases ont un indice de continuité de 1, on a une co-continuité totale au sens de la premiére
définition.

Bien qu’étant facile a mettre en ceuvre, cette technique est souvent limitée par la difficulté
d’extraire sélectivement les deux phases. Dans le cas des mélanges PP/EPDM, 'EPDM peut étre
facilement extrait dans le THF [9], le cyclohexane [10] ou le n-heptane [11] sans altération de la
phase PP alors que I’extraction du PP va nécessiter 'emploi a chaud de solvants aromatiques lourds
(xyléne, 1-2 dichlorobenzene) qui vont également dissoudre 'EPDM. Aussi, I’extraction par solvant

réalisée ici permet seulement d’évaluer I'indice de continuité de la phase EPDM.

2.2. METHODES MICROSCOPIQUES

La solution la plus directe afin de détecter I'existence de structure co-continue reste bien
évidemment leur observation par microscopie électronique. En fonction de la taille des domaines de
phase a observer, différentes méthodes d’observation sont possibles : la microscopie optique (MO),
la microscopie électronique a balayage (MEB) et a transmission (MET) ainsi que la microscopie a
force atomique (AFM) restent les plus classiquement utilisées. Cependant I'observation de structures
tridimensionnelles interpénétrées peut s’avérer délicate et conduire a de fausses interprétations en
fonction de la méthode de préparation et de la direction d’observation. Arns et al. [12] ont ainsi
montré que ces structures 3D pouvaient étre anisotropes, rendant difficile leur interprétation

morphologique (Figure 70).

Figure 70 : Exemple de la difficulté d’interprétation d’une morphologie co-continue d’un mélange PA6/SAN
30/70 extrudé par des méthodes microscopiques [4] :

a) Observation MET (coupe mince paralléle a la direction d’extrusion, PA6 noir)

b) MEB (surface coupée a froid perpendiculaire a la direction d’extrusion, extraction sélective du SAN)

c) MEB (cryofracture perpendiculaire, sans extraction)

d) MEB (cryofracture paralléle a la direction d’extrusion montrant des structures co-continue étirées de SAN)

Les méthodes microscopiques basés sur I'observation de surfaces ou de coupes fines (MO,
MET, AFM) n’autorisent qu’une visualisation en 2D d’'une morphologie 3D, ce qui peut rendre
I'interprétation complexe. En ce sens, |'observation de cryofractures avec extraction préalable d’'une
des phases peut apporter bien plus d’informations car elle permet d’obtenir un « rendu », certes
restreint, d’une troisieme dimension. On peut également citer la microscopie laser confocale (CLSM)

[13] ainsi que la micro-tomographie 3D qui permettent toutes les deux la reconstruction d’une

100



IV. Impact des écoulements élongationnels sur le développement de la (co)-continuité de
mélanges PP/EPDM

structure 3D a partir de « coupes » 2D numériques (sans destruction de I'échantillon) prises a

intervalles réguliers [14,15].

2.3. DETECTION RHEOLOGIQUE DE LA CO-CONTINUITE

2.3.1. A partir du module élastique G’

Les propriétés viscoélastiques a I'état fondu d’un mélange, de par leur sensibilité a la
formation de réseau, peuvent également constituer une bonne méthode de détection de la (co)-
continuité. En rhéométrie dynamique, de nombreux travaux, le plus généralement basés sur le suivi
du module élastique G’ a basse fréquence, ont été menés [11,16-25]. Il est communément établi que
les morphologies de type nodulaire présentent une contribution additionnelle au module élastique
G’ vers les basses fréquences. Cette derniere est attribuée a la relaxation de forme des nodules
déformés qui passent d’'une forme ellipsoidale a une forme sphérique [26-28] et se manifeste par
I"apparition d’un « coude » a basse fréquence.

Weis et al. [24] ont montré que cette relaxation additionnelle est absente pour les structures
co-continues. Le module élastique G’ suit une loi de puissance a basse fréquence. lls ont également
constaté que l'ajout d’'un copolymére a bloc (qui méne a une morphologie co-continue plus fine)
conduisait a une élasticité a basse fréquence plus importante. Similairement, Vinckier et Laun [29]
ont étudié le processus de séparation de phase de mélanges PaMSAN/PMMA et ont observé que le
grossissement des phases provoqué par l'augmentation du temps de séjour dans le rhéometre
s’accompagnait d’une diminution de G’ a basse fréquence. Steinmann et al. [17,18] ont quant a eux
étudié les relations morphologie-rhéologie de mélanges PMMA/PS et PMMA/PSAN avec différents
rapports de viscosité sur toute la gamme de composition et ont démontré que la valeur de G” a basse
fréquence (c’est-a-dire 1a ou les relaxations caractéristiques de forme ont lieu) pouvait constituer un
critere pour la détection de la co-continuité. En effet, ils ont mis en évidence I|'existence d’'un
maximum de G’ obtenu a la composition ou a lieu I'inversion de phase.

D’autre part, Galloway et al. [19] ont mis en évidence I'existence de deux maxima pour G’ a
basse fréquence sur un mélange PEO/PS présentant un large intervalle de continuité. Des résultats
similaires avaient été obtenus auparavant par Huitric et al. [20] avec I'existence de deux maximas
observés pour le coefficient de premiere différence de contraintes normales ; en fonction de la
composition. A la différence de Steinmann et al. [18], Galloway et al. [19] ont observé une diminution
de G’ dans une zone de composition correspondant au milieu de I'intervalle de co-continuité. Selon
eux, ces maxima élastiques peuvent étre reliés a des maxima d’aire interfaciale obtenus par analyse
d’images pour ces compositions définissant les bornes de I'intervalle de co-continuité [30]. Castro et
al. [21] ont par la suite confirmé I'existence de ces deux maxima de G’ sur un systéme PEO/PVDF-HFP

(Figure 71a). Récemment, Shahbikian et al. [11] ont observé I'existence d’un seul maximum de G’
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pour un systéeme PP/EPDM plastifié correspondant a la composition ou se situe I'inversion de phase

G'[Pa]

(Figure 71b).
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Figure 71: Mise en évidence de la difficulté d’évaluation de la co-continuité par suivi du G’ a basse
fréquence : a) existence de 2 maxima représentant les bornes de l'intervalle de co-continuité pour une
systéme PEO/PVDF-HFP [21] et b) présence d’un seul maximum pour un systéme PP/EPDM plastifié [11].

2.3.2. A partir de tan(é)

Etant donné la difficulté d’évaluer complétement les bornes de I'intervalle de co-continuité
en suivant I'évolution de G’ a basse fréquence (présence de deux extrema distincts peu évidente
parfois), notamment sur les systétmes PP/EPDM qui nous intéressent plus particulierement, une
approche alternative a été proposée pour ces systemes [11]. Cette approche n’est plus basée sur le
suivi du G’ (peu adapté pour les mélanges dont I'un des constituants est trés élastique), mais sur
I’évolution a différentes fréquences de tan(6) en fonction de la composition.

Castro et al. [22] ont ainsi représenté |'évolution a différentes fréquences de tan(d) pour un
systeme PEO/PVDF-HFP et ont ainsi observé deux concentrations critiques pour lesquelles le tan(6)
était indépendant de la fréquence. Selon eux, la rhéologie d’un réseau co-continu peut étre décrite
par une approche dite de « gel chimique» olU la phase dispersée devient progressivement
entierement continue et forme une structure infinie, c’est-a-dire un gel naissant. Rhéologiquement

parlant, cette apparition d’un gel va se traduire par une évolution similaire des modules G’ et G”” au

point de gel selon une loi de puissance dans la zone terminale :

G'~G"~o" (2)

N . , 20 L G"
ou la valeur de n est indépendante de la fréquence et N = — et 0 = tan E .
T

Ainsi, dans les mélanges de polymeres immiscibles, la formation d’un réseau co-continu peut

étre percue comme un gel chimique (ou une structure percolante). De facon générale, I'exposant n
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de la loi de puissance et donc le tan(6) diminue a partir des deux extrémités du diagramme de
composition (Figure 72a) et atteint une valeur constante et indépendante de la fréquence dans une
zone correspondant a lintervalle de co-continuité [22]. Shahbikian et al. [11] ont récemment
appliqué cette approche de gel chimique sur les mélanges PP/EPDM plastifié (Figure 72b) et ont
obtenu une trés bonne adéquation entre I'estimation de l'intervalle de continuité par extraction

solvant et par cette méthode rhéologique.
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Figure 72 : Utilisation de I'approche de type « gel chimique » pour la détermination de I'intervalle de co-
continuité : a) pour un systéme PEO/PVDF-HFP [22] et b) pour un systéme PP/EPDM plastifié [11].

2.4. MODELISATION DE L'INVERSION DE PHASE

2.4.1. Modéles basés sur le rapport de viscosité p
De nombreux modeéles semi-empiriques et empiriques ont été développés au cours de ces 30
dernieres années afin de prédire la composition a laquelle se produisait I'inversion de phase ainsi que
I'intervalle de continuité correspondant en fonction des propriétés des polymeéres utilisés
(viscoélasticité, fraction volumique) et des conditions opératoires (taux de cisaillement/élongation).
La plupart de ces modeles ont été construits sur la base du rapport de viscosité p. L'idée d’une
relation décrivant I'inversion de phase en fonction des rapports de couples T mesurés en mélangeur

interne fut proposé par Avgeropoulos et al. [31] :

(Dl,l
(DZ,I

T_
T, = (1)

ou ¢, et ¢, sont les fractions volumiques des composants du mélange auxquelles se produit

I'inversion de phase.
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Paul and Barlow [32] proposérent une équation similaire ou le rapport de viscosité est
introduit a la place du rapport de couple. Cette relation a été confirmée par Jordhamo et al. [33] puis

Gergen etal. [5] :

=— =P (2)

ou po est le rapport des viscosités newtoniennes n, et n, des composants du mélange.

Miles and Zurek [34], cependant, préciserent que la formation de ces structures co-continues
devait étre reliée plus précisément au rapport de viscosité effectif (calculé a taux de cisaillement fixe)

lié aux conditions de mélange :

&:Lm:p(')’ 1

; Y =3 (3)
®,, n(Y), #1e p(Y)

Dans la littérature, ce modele s’est avéré adapté pour la prédiction de I'inversion de phase pour des
mélanges ayant un rapport de viscosité proche de 1 [35] mais s’est avéré inefficace pour les rapports

de viscosité supérieurs [8,36,37].

Ainsi ce modéle a été modifié par Ho et al. [38] qui, aprés étude de mélanges
thermoplastique élastomére (PP/EPR et PS/SBR) introduisit un préfacteur ainsi qu’un exposant afin

de corréler le modéle de Miles-Zurek avec ses résultats expérimentaux :

. =029
(I)“ - 1.22{ n(?()l } (4)
D, n(),

Kitayama et al. [39] proposérent un modele décrivant I'inversion de phase de mélanges

PA6/SAN en modifiant le préfacteur du modéle précédent :

0.29
@ .
ER 0.887{—11(?)1} (5)
2 n(y),

Everaert et al. [37] ont également développé un modeéle pour des mélanges PP/(PS/PPE) :

& = {L’{{)l:rﬁ (6)
D, n(),

Omonov et al. [16] ont établi une relation similaire pour décrire des mélanges PP/PS :

o . 0.19
= 1.59[—”@1 } (7)
D, n(),
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Metelkin et Blekht [40] ont basé leur modele sur la théorie de Tomotika [41] liée a
I'instabilité d’un cylindre liquide entouré par un autre liquide. Ce dernier va s’étirer et casser a cause
des instabilités provoquées par I'augmentation de tension interfaciale (instabilités de Rayleigh). Lors
de I'inversion de phase, le temps de rupture d’un filament 1 entourée par une matrice 2 devrait étre

égal au temps de rupture d’un filament 2 dans une matrice 1, ce qui permet d’obtenir :

()
- & F(l) (8)
@, M (M,
2
avec F(m] =1+2.25 Iog[mj +1.8 IOg(lj . On obtient alors :
P} N2 N2
-
0, =|1+1 1+225mg(3£]+13 Iog{nl] (9)
N2 N2 N2

En prenant cette valeur de F(n,/n,), d’autres auteurs ont estimé que le modeéle proposé par Metelkin
et Blekht surestimait la composition d’inversion de phase, surtout pour des mélanges a fort rapports

de viscosité [18,35].

Utracki [8] proposa une approche différente basée sur la dépendance de la viscosité en
fonction de la fraction volumique de sphéres rigides monodisperses proposée par Krieger et
Dougherty [42] et faisant intervenir la viscosité intrinséque [n] et la fraction volumique limite de

remplissage de sphéres ¢, :

[n]e,,
o —-D
p:ﬂizﬂ;L_;ﬁ} (10)

ou [n]=1.9 et d,,=0.74.
Cette relation peut étre simplifié pour 0.1 < p < 10 par :

NS0 -

Cette relation a été vérifiée a partir de données expérimentales trouvées dans la littérature
et souvent obtenues pour des conditions opératoires tres différentes. Néanmoins ce modeéle s’est
avéré efficace dans la prédiction de I'inversion de phase, notamment pour des systéemes ayant un

rapport de viscosité élevé [18,35].

Luciani et Jarrin [43] ont également proposé un modele inspiré de la théorie de Tomotika
[41]. lls ont pour cela considéré que la formation de structures co-continues était gouverné par la

stabilité de fibrilles en 3D créés par coalescence pendant le mélange :

105



IV. Impact des écoulements élongationnels sur le développement de la (co)-continuité de

mélanges PP/EPDM
212
_ p Q" (p)
21 T+ T o 2 (12)
p’Q%(p) + Q*(1/p)
ou: Q(p) est la fonction complexe de Tomotika dépendante du rapport de viscosité p et de la

longueur d’onde de distorsion L.

Ce modeéle dont la validité a été évaluée pour des rapports de viscosité allant de 0.25 a 4
prédit peu de variation de la composition d’inversion de phase (autour de 50%) dans le domaine de
rapport de viscosité considéré.

La plupart des modeles présentés ci-dessous sont résumées dans la Figure 73.
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Figure 73 : Prédiction de I'inversion de phase dans un mélange biphasique pour différents modéles basés sur
le rapport de viscosité p.

2.4.2. Modéles prenant en compte le rapport d’élasticité @ des composants

Les modeéles considérés jusqu’a présent permettant de prédire I'inversion de phase prennent
seulement en compte les propriétés visqueuses des polymeres lors du mélange. A aucun moment, ils
ne considerent la composante élastique ou la tension interfaciale. Etant donné que ces modeles ne
décrivent pas complétement les inversions de phase évaluées expérimentalement, certains auteurs
suggerent de prendre en compte les effets liés a la composante élastique [2,35]. De plus, il a été
montré par Van Oene [44] qu’une particule ayant une plus grande élasticité que celle de la matrice
est moins sensible a la déformation et a la rupture. La conséquence directe observée par Favis et
Chalifoux [36] est que le composant le plus élastique a tendance a encapsuler le moins élastique.
Bourry et Favis [45] ont ainsi introduit I'élasticité comme un facteur important de l'inversion de
phase en proposant une approche basée sur le rapport d’élasticité des composants et représentée

par le module élastique G’ ou le tan(d) :
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o, G
@, tan (), (14)
@, tan(d),

Ces rapports d’élasticité ont été évalués a des taux de cisaillement constants. Les auteurs ont
ainsi pu obtenir une bonne prédiction de l'inversion de phase de mélanges HDPE/PS avec leur
modele basé sur le rapport d’élasticité alors qu’une interprétation de leurs résultats avec un modéle

basé sur le rapport de viscosité seul a échoué.

Steinmann et al. [18] ont développé une approche basée sur les temps de relaxation des
domaines des différents constituants 1 et 2. Selon eux, ces temps de relaxation tendent vers un
maximum a la composition d’inversion de phase. Les auteurs ont également mentionné les difficultés
rencontrées afin d’inclure le rapport d’élasticité dans leur modeéle prédictif. lls ont trouvé
expérimentalement une forte corrélation entre les rapports de viscosité et d’élasticité, et une
équation correspondante a été formulée en incluant le rapport d’élasticité dans I’expression du

rapport de viscosité, permettant ainsi d’obtenir :

®,, =-0.12 |og(iJ +0.48 (15)
n,
2.4.3. Modeéle prenant en compte le rapport d’élasticité, la tension interfaciale et

les conditions opératoires

Le modele présenté ci-dessous développe une approche différente dans la mesure ou il tente
de prédire directement un intervalle de (co)-continuité plutét qu’une simple composition d’inversion
de phase.

Willemse et al. [46] ont développé un modele semi-empirique basé sur des conditions
géomeétriques liées aux propriétés des matériaux, a la tension interfaciale ainsi qu’aux conditions
opératoires lors de I’élaboration du mélange. lls ont également assimilé la morphologie de la phase
dispersée comme un empilement de particules cylindriques étirées et orientées aléatoirement. Lors
de I'établissement de la continuité a une certaine fraction volumique, la densité de remplissage
maximale est atteinte : il y a donc connexion entre les différentes particules cylindriques nécessaires
a I'établissement de la continuité. Par ces considérations géométriques, la densité de remplissage

maximale ¢, peut étre obtenue par [47]:

14
(Di =138+ 0.0376(%} (16)

max
avec: Llalongueurdu cylindre
B le diamétre du cylindre
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La déformation d’une sphere de diameétre équivalent 2R, en long cylindre est donné par :

V3V
B=2R,|— — 17
(5] (6] o

Ainsi la densité de remplissage maximale ¢n.« donnée par I'équation (18) représente la
fraction volumique minimale a laquelle la continuité existe. Cette approche purement géométrique
est reliée a la stabilité de ces structures lors du mélange par le nombre capillaire :

N, YB
26

Ca= (18)

avec: o latension interfaciale

Nm la viscosité de la matrice

v le taux de déformation en cisaillement

La stabilité de ces structures étirées est donc vérifiée pour Ca > 1. Ainsi Ca = 1 est utilisé
comme critere de stabilité et la densité de remplissage maximale ..., correspond a la fraction
volumique a partir de la laquelle une structure continue stable est formée. En combinant les

équations (16), (17) et (18) on obtient :

1

. 4.2
:1.38+0.0213(an RO} (19)

dispy ©

Cette relation donne les bornes inférieure et supérieure d’un intervalle de composition ou
des structures co-continues existent. Cependant ce modéle n’est pas entiérement prédictif puisque
le rayon R, des fibres étirées est obtenu expérimentalement. Néanmoins il permet de prendre en
compte les effets des conditions opératoires et de la tension interfaciale sur l'intervalle de co-
continuité. Une meilleure compréhension des mécanismes liés au développement de ces structures
co-continues (formation de feuillets, rupture de gouttes, coalescence) permettrait de prédire

directement R,.

2.5.METHODES THERMOMECANIQUES

2.5.1. DMA
L'analyse thermomécanique dynamique (DMA) permet également de discerner une
morphologie co-continue d’une morphologie dispersée pour une méme composition de mélange.
Pour des morphologies co-continues, le module élastique du mélange E’ est issu de la contribution
des deux phases alors que dans le cas d’'une morphologie dispersée, ce dernier est majoritairement

contro6lé par la matrice [48-50].
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Dedecker et Groeninckx [49] ont également montré pour des mélanges PA6/PMMA que
I’évolution du module élastique E’ ou du pic de tan(6) a une température donnée en fonction de la
composition pouvait permettre de déterminer la zone d’inversion de phase. Chaput et al. [23] ont
également utilisé cette technique afin de déterminer I'intervalle de co-continuité de mélanges PEO/
PVDF-HFP.

De par sa grande sensibilité, I’analyse thermomécanique permet également de détecter les
variations dimensionnelles des phases constituant la morphologie co-continue. Quintens et al. [48]
ont ainsi pu évaluer par cette technique l'effet de différents temps de recuit provoquant un
grossissement des phases tout en conservant un caractére co-continu. Ils ont pu observer sur un
mélange PC/SAN 60/40 une augmentation de la hauteur du plateau caoutchoutique liée a la plus

grande contribution de la phase PC qui avait significativement grossi suite a I'étape de recuit.

2.5.2. Traction simple

Le module d’Young est également sensible vis-a-vis de la composition des mélanges et de Ia
morphologie. Pa exemple, le module d’'un mélange présentant une morphologie nodulaire va étre
largement contr6lé par le module de la matrice ainsi que par la taille et la distribution finale de Ia
phase dispersée [51-54]. Pour une morphologie fibrillaire, le module résultant va étre en grande
partie controlé par le module et I'orientation des fibres [55]. En ce qui concerne les morphologies co-
continues, Willemse et al. [56] ont étudié le comportement en traction de mélanges PE/PS et PE/PP.
lls ont observé que ces morphologies étaient caractérisées par un module élevé et isotrope,
confirmant ainsi que les deux phases participent intégralement au module du mélange dans toutes
les directions. Les auteurs ont attribué ces résultats au bon transfert de contraintes permis par la
morphologie co-continue. Au-dela de l'intervalle de co-continuité, les modules tendent a décroitre et
une anisotropie plus importante est observée. Des résultats similaires ont été établis par Veenstra et

al. [1] pour des mélanges PP/SEBS.

2.6. AUTRES TECHNIQUES

D’autres techniques peuvent étre employées afin de caractériser des morphologies co-
continues. On peut citer notamment les mesures de conductivité (ou de résistivité électrique) dans le
cas ou l'une des phases est conductrice [19] ou dans le cas de la localisation d’une charge

conductrice a l'interface [2,57] ainsi que les mesures de diffusion [58].
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Il. PARTIE EXPERIMENTALE

1. Mélanges PP/EPDM réalisés au Haake Rheomix 600

Des mélanges PP(2)/EPDM-P avec une fraction volumique d’EPDM comprise entre 10 et 90%
ont été réalisés dans un mélange interne (Haake Rheomix 600) équipé de pales contrarotatives de
type roller blades a une température de 200°C. La vitesse de rotation est fixée a 50 rpm, ce qui
représente un taux de déformation en cisaillement moyen au sein de la chambre de 26 s™. Aprés six
minutes de mélange, une stabilisation du couple est atteinte, indiquant la fin de [|’évolution
morphologique du mélange. Le mélange obtenu est ensuite figé dans de I'eau glacée afin d’éviter
toute évolution morphologique ultérieure du mélange. Les mélanges obtenus sont ensuite moulés
sous forme d’éprouvettes de rhéologie et de traction. Il est a noter que cette derniere étape peut

induire une évolution morphologique du mélange.

2. Mélanges PP/EPDM réalisés au RMX®

La méme série est ensuite élaborée au RMX® a 200°C avec une vitesse de déplacement des
pistons v=30 mm/s, correspondant a un débit volumique Q = 21 cm?®/s. Le diamétre d’élément de
mélange choisi pour cette étude est de 4 mm (L/D = 7) et 4 séries de 5 cycles sont effectuées. Ces
conditions opératoires ont été choisies afin d’éviter au maximum les problémes d’auto-
réticulation/dégradation tout en assurant une qualité dispersive optimale.

Pour les deux mélangeurs, 0.5wt% d’Irganox® B225 ont été introduits pendant le mélange
afin de limiter la dégradation thermique des matériaux au cours de leur transformation. Les rapports
de viscosité et d’élasticité pour le systeme PP(2)/EPDM-P utilisé au cours de cette étude sont

indiqués dans le Tableau 10.

Rapport de viscosité/d’élasticité

= Phases A
Mélange Temr():eé;ature (pour w =26 5)
Matrice  Dispersée Na/Nm G’y/G’, tan(6)s/ tan(6)n
PP(2) EPDM-P 0.8 0.7 0.86
PP(2)/EPDM-P 200°C
EPDM-P PP(2) 1.3 1.4 1.16

Tableau 10 : Rapports de viscosité et d’élasticité pour le systeme PP(2)/EPDM-P

Il est important de mentionner que les conditions opératoires de mélange pour les deux
mélangeurs présentées ci-dessus ont été sélectionnées afin d’obtenir des énergies de mélanges
sensiblement identiques. L’évolution de ces énergies de mélange en fonction de la fraction d’EPDM
est présentée en Figure 74. On observe classiquement une augmentation linéaire de I'énergie de
mélange dans les deux procédés lors de l'augmentation de la concentration d’EPDM, plus

viscoélastique. Les énergies de mélange sont sensiblement plus élevées dans le RMX® et la déviation
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moyenne entre les énergies de mélange obtenues au Haake et au RMX® est d’environ 8%, ce qui
permet d’affirmer que les énergies mises en jeu dans deux procédés différents sont sensiblement

équivalentes.
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Figure 74 : Energies spécifiques de mélange pour des mélanges PP/EPDM-P élaborés a 200°C pour différentes
compositions dans le Haake Rheomix 600 (v=50 rpm, t=6min) et dans le RMX® (Q=21 cm’/s, L/D=7, n=4x5).
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lll. RESULTATS EXPERIMENTAUX ET DISCUSSION

1. EXTRACTION PAR SOLVANT ET CONTINUITE DE LA PHASE EPDM

1.1. Description de la courbe de continuité

Les pourcentages de continuité obtenus pour des mélanges PP/EPDM élaborés au Haake
Rheomix 600 et au RMX® sont représentés en Figure 75. Ces résultats ont été obtenus apres
immersion des échantillons dans du THF pendant 5 jours et séchage sous vide. Avant la
détermination de ces indices de continuité, les composés purs (PP et EPDM-P) ont été également
immergés dans du THF dans les mémes conditions et les résultats obtenus ont montré une solubilité
totale de I’'EPDM plastifié dans le THF (C/ = 100%) et aucune solubilité du PP (C/ = 0%), montrant une
sélectivité totale du THF pour 'EPDM.

Cette technique est particulierement simple et adaptée a la description de la morphologie de
mélanges de polymeéres. Elle permet notamment de déterminer la fraction volumique d’une phase
qui appartient a une structure continue. En contrepartie, la sélectivité de la dissolution nous permet
seulement d’obtenir des informations relatives a la continuité de la phase EPDM.

Trois différentes zones peuvent étre distinguées :

e Pour de faibles concentrations en EPDM-P (entre 0 et 20 wt%), l'indice de continuité
n’excéde pas 10%, ce qui est cohérent avec les morphologies dispersées attendues pour ces
concentrations. La phase EPDM est alors présente sous forme de nodules d’environ 1 um de
diameétre et/ou de fibrilles courtes. La connectivité entre les éléments constituant la phase
dispersée est alors extrémement faible: seuls les nodules présents en surface des
échantillons extraits sont alors dissous dans le THF.

e Une allure sigmoidale de la courbe de continuité est observée et un seuil de percolation
caractéristique des premiéres connexions entre les nodules/fibres courtes apparait, ce qui se
traduit par une augmentation rapide de I'indice de continuité. Ce seuil de percolation est
obtenu pour une concentration relativement élevée de la phase EPDM (entre 30 et 40 wt%)
et les indices de continuité correspondant sont de 50 et 80%, respectivement. Compte tenu
de ces valeurs, |'existence d’'une morphologie mixte peut étre supposée dans cette zone [21].
Cette derniére est constituée d’une structure continue qui coexiste avec des domaines
dispersés ne participant pas au réseau principal.

o Au-dela de 40wt%, les derniéres zones indépendantes percolent: la phase EPDM est
complétement continue et forme une structure tridimensionnelle auto-supportée et donc
totalement extractible, ce qui est confirmé par les indices de continuité obtenus proches de

100%.
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Concernant la continuité de la phase PP, cette derniere est déterminée visuellement : si
I’échantillon n’est pas désintégré lors de I'extraction, alors la continuité de la phase PP est fixée
arbitrairement a 100%. Lors de I'inversion de phase, la phase EPDM devient alors la phase majoritaire
(et 100% continue) ce qui provoque la désintégration de I’échantillon.

Dans notre cas, l'intervalle de co-continuité est défini comme la zone ou la continuité de la
phase EPDM est égale a 100% et I'échantillon ne s’est pas entierement désintégré lors de
I’extraction.

100 ¢ A A A — Q
F -4-Bhadaneet al. (p=0.7)

[ #-Haake (v=50rpm)
80 | o-RMX® (L/D=7, n=4x5)

70 F

Continuité de la phase EPDM (%)
)

0O 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
EPDM (Wt%)

Figure 75 : Pourcentages de continuité obtenus pour des mélanges PP/EPDM-P élaborés au Haake Rheomix
600 (v=50 rpm, t=6 min) et au RMX® (Q=21 cm?/s, L/D=7, n=4x5).

1.2. Intervalle de co-continuité pour des mélanges PP/EPDM réalisés au Haake

Nos résultats expérimentaux obtenus au Haake Rheomix 600 (losanges) concordent trés
nettement avec ceux obtenus par Bhadane et al. [59] et reportés sur la Figure 75 (triangles). Une
différence est néanmoins observée a 40 wt% de la phase EPDM avec un indice de continuité de 84%
contre pres de 95% pour Bhadane et al. Il apparait cependant tout a fait concevable qu’une faible
partie de la phase EPDM (toujours minoritaire) ne participe pas a I'établissement d’une structure
complétement continue. Le démarrage de [lintervalle de co-continuité se situe donc
vraisemblablement entre 40 et 45 wt%. Néanmoins pour des raisons de simplification et compte
tenu de la littérature, le démarrage de la continuité de la phase EPDM est fixé a 40 wt%.

Comme indiqué précédemment, la borne supérieure de cet intervalle a été fixée a la
concentration d’inversion de phase, en se basant sur la désintégration totale de I’échantillon. Ce
dernier est cohésif jusqu’a une concentration en EPDM de 75 wt%. L'intervalle de continuité obtenu
est donc asymétrique et s’étale sur une plage de composition de prés 35 wt%. Un intervalle similaire
a également été obtenu par Shahbikian et al. [11] pour des mélanges PP/EPDM plastifiés élaborés

selon le méme procédé.
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1.3. Influence du procédé de mise en ceuvre sur le développement de la continuité

Les résultats les plus frappants concernent les mélanges effectués au RMX® (cercles). Jusqu’a
20 wt% d’EPDM, le développement de la continuité est identique a celui obtenu dans un mélangeur
de type Haake. L'étude précédente portant sur I'efficacité dispersive du RMX® a permis de montrer
une diminution de la taille de la phase dispersée (cf. Chapitre 3). Cependant, pour cette
concentration, la probabilité de connexions des nodules/fibres courtes dispersés est relativement
faible, et ceci indépendamment du procédé de mélange. Il n'y a donc pas d’'impact sur I'indice de
continuité.

Une allure sigmoidale de la courbe de continuité est également obtenue indiquant une
percolation lente de la phase EPDM. Lors de I'augmentation de la phase dispersée (entre 30 et 40
wt%), une différence nette est observée entre les deux mélangeurs avec des indices de continuité
plus faibles obtenus pour un mélange PP/EPDM effectué au RMX®. Pour une concentration de 40
wt% d’EPDM, un indice de continuité proche de 80% est obtenu au Haake alors que ce dernier est
seulement de 62% au RMX®. Ce niveau de continuité inférieur semble suggérer la présence d’une
morphologie mixte comprenant des fractions d’EPDM toujours sous forme dispersée pour cette
composition. Ceci est en accord avec I'efficacité dispersive du RMX® qui va privilégier les mécanismes
de déformation/rupture de la phase dispersée vis-a-vis des mécanismes de coalescence.

Une structure 100% continue est obtenue peu apres 50 wt%, ce qui représente un décalage
du démarrage de la continuité de pres de 10 wt% par rapport au Haake. En ce qui concerne la borne
supérieure, les tests d’extractions ont montré I'existence d’un échantillon cohésif jusqu’a une
concentration en EPDM de 80 wt%. L'intervalle de co-continuité obtenu pour le RMX® est donc
resserré par rapport a celui du Haake et décalé de 5 wt% vers les plus hautes concentrations de la
phase EPDM. Les différents intervalles de co-continuité obtenus pour les deux procédés de mise en

ceuvre sont représentés en Figure 76.
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Figure 76 : Pourcentages de continuité et intervalles de co-continuité obtenus pour des mélanges PP/EPDM-P
(p=0.8) élaborés au Haake Rheomix 600 (v=50 rpm, t=6 min) et au RMX® (Q=21 cm®/s, L/D=7, n=4x5).
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1.4.Discussion sur la percolation de la phase EPDM

De nombreux auteurs ont étudié le développement de la continuité de mélanges PP/EPDM
[9-11,59] et les résultats concernant lintervalle de co-continuité different ainsi que les

interprétations.

1.4.1. Influence du rapport de viscosité p sur la percolation de la phase EPDM

Bhadane et al. [59] ont observé une allure sigmoidale concernant la continuité de la phase
EPDM (Figure 75). lls ont également étudié de maniére originale le développement complet de la co-
continuité de systéemes PP/EPDM non plastifié présentant différents rapports de viscosité. Pour cela,
ils ont pu figer la morphologie de la phase EPDM par irradiation aux rayons gamma afin de pouvoir
extraire la phase PP a I’aide de xylene.

Ils ont également montré qu’un rapport de viscosité particulierement élevé (p = 11)
conduisait a un élargissement de l'intervalle de co-continuité asymétrique avec une percolation
obtenue pour des concentrations en EPDM plus faibles (~ 25wt%) [10]. Les auteurs ont ainsi observé
des morphologies stables et inhabituelles ou des grosses particules d’EPDM reliées entre elles par
des fibres étirées de faible diametre coexistent avec des particules partiellement coalescées. Les
auteurs ont attribué ce phénomene a la combinaison d’une trés faible tension interfaciale et d’un
rapport de viscosité élevé pour le systéme PP/EPDM étudié, conduisant a un mécanisme d’érosion de
la surface d’EPDM [10].

Shahbikian et al. [11] ont également observé une percolation rapide de la phase EPDM pour
des mélanges a rapport de viscosité élevé. Pour une fraction minoritaire d’EPDM, les contraintes
visqueuses exercées par la matrice lors du mélange sont insuffisantes pour disperser efficacement la
phase la plus viscoélastique. Cela se traduit par une tendance du PP a encapsuler I'EPDM plutot que
de le disperser. Il est aussi communément admis que la composante élastique de la phase dispersée
a tendance a stabiliser les morphologies obtenues, alors que I’élasticité de la matrice produit I'effet

inverse. Ainsi, un rapport d’élasticité élevé est défavorable au mélange dispersif [44,60,61].

1.4.2. Influence de la plastification de I’EPDM sur la percolation
Shahbikian et al. [11] ont également observé que I'addition d’un taux élevé de plastifiant
(100phr) augmentait I'interconnectivité de la phase EPDM, i.e. provoquait une percolation plus
rapide de la phase dispersée pour les faibles concentrations en EPDM. Une courbe de continuité non-
sigmoidale caractérise cette percolation rapide. De fagon surprenante, cela n’a pas eu d’incidence sur
le démarrage de lintervalle de continuité (continuity onset), celui-ci étant obtenu pour une

concentration de la phase EPDM de 40 wt%, indépendamment de la plastification.
Tufano et al. [62] ont déterminé que la diffusion de plastifiant de la phase EPDM vers la

phase PP pouvait former une interphase plastifiée. D’aprés les auteurs, cette diffusion de molécules
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de faible masse molaire favoriserait la coalescence de la phase dispersée, et donc une percolation

plus rapide.

1.4.3. Influence de la tension interfaciale sur la percolation
Bourry et Favis ont observé une allure sigmoidale pour des systémes HDPE/PS ayant une
tension interfaciale relativement élevée [45]. Au contraire, plusieurs études reportent une
percolation rapide pour des systemes a faible tension interfaciale [63-65]. Typiquement, les systemes
PP/EPDM s’inscrivent dans ce cas (o = 0.3 mN/m), il apparait donc étonnant d’obtenir une allure
sigmoidale pour ce type de systéme. En effet, selon Li et al. [63], les systemes PP/EPDM sont des
mélanges de Type |. Ce sont des systémes a basse tension interfaciale qui sont supposés :
e avoir une phase dispersée sous forme de fibres courtes et uniformes et ainsi un
développement de continuité due a la coalescence de ces fibres,
e atteindre des seuils de percolation pour de faibles concentrations en phase dispersée
(percolation rapide),
e présenter un large intervalle de co-continuité,
e une quasi-indépendance de la taille des domaines de phase vis-a-vis de la composition.
Bhadane et al. [59] ont ainsi retrouvé certaines de ces caractéristiques sur les systémes
PP/EPDM (phase dispersée sous forme de fibres courtes, coalescence fibre-fibre) mais ont également
constaté :
e une augmentation de la taille des domaines de phase EPDM avec la composition,
e unintervalle de co-continuité resserré entre 40 et 60 wt%,
e un seuil de percolation élevé (30-40 wt%) et un développement progressif de la
continuité de la phase EPDM
Ces dernieres caractéristiques sont classiqguement observées pour des mélanges de
polyméres immiscibles présentant une tension interfaciale élevée et sont en accord avec nos

résultats expérimentaux. Aussi il apparait judicieux de s’interroger sur I'origine de ce phénomene.

1.5. Discussion sur la borne supérieure de l'intervalle de continuité

Considérons a présent I'autre extrémité du diagramme de composition ol la phase EPDM est
majoritaire. Le démarrage de la continuité de la phase PP peut étre évalué a partir des
désintégrations complétes des échantillons. Pour un mélange effectué au RMX®, la percolation de la
phase PP semble étre obtenue a partir de 20 wt% de PP contre 25 wt% pour un mélange élaboré
dans le Haake. Cette percolation rapide pour des faibles concentrations de la phase PP combinée a la
trés faible tension interfaciale du systeme semble suggérer I'existence d’'une morphologie fibrillaire

stable, cette derniére permettant d’aboutir rapidement a une structure continue de la phase PP.
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La stabilité d’une fibre de PP dans une matrice EPDM peut étre calculée selon la théorie
développée par Tomotika [41]. Bhadane et al. [59] ont ainsi étudié la stabilité de fibres de PP dans
une matrice d’EPDM et ont trouvé que le temps nécessaire a la rupture d’une fibre de PP était bien
supérieur au temps classique de mise en ceuvre (~10min), confirmant ainsi la présence d’une

morphologie fibrillaire particulierement stable.

2. ETUDE MORPHOLOGIQUE DES MELANGES PP/EPDM

2.1. Cas ou 'EPDM constitue la fraction minoritaire

2.1.1. Morphologies de mélanges PP/EPDM réalisés au RMX®
Les mélanges PP(2)/EPDM-P (p=0.8) a différentes compositions (entre 10 et 40 wt%) ont été
élaboré 3 200°C au RMX® (Q=21 cm?/s, L/D=7, n=4x5). La phase EPDM est préalablement extraite
avec du THF afin d’augmenter le contraste entre les deux phases. Toutes les micrographies
présentées en Figure 77 montrent clairement une interface nette entre 'EPDM et le PP, confirmant

le caractere immiscible de ces mélanges.

Figure 77 : Morphologies MEB de la phase EPDM minoritaire dispersée dans une matrice PP — Mélanges
PP(2)/EPDM-P réalisés 3 200°C au RMX® (Q=21 cm®/s, L/D=7, n=4x5) a différentes compositions (wt/wt%) : a)
90/10, b) 80/20, c) 70/30, d) 60/40.

A 10 wt% d’EPDM, de fines particules de forme sphérique (nodules) sont dispersées dans la

matrice PP. La taille de ces nodules est comprise entre 200 et 500 nm et n’excede pas 1 um, ce qui
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est cohérent avec la littérature [59,66]. Les mélanges PP/EPDM font ainsi partie des mélanges de
polyméres immiscibles présentant les dispersions les plus fines. Avec une augmentation de la
concentration d’EPDM a 20 wt%, une morphologie dispersée comprenant des nodules présentant
une forme légérement ellipsoidale est observée. Le diametre moyen des particules d’EPDM ainsi que
la distribution de taille varie trés peu. A partir de 30 wt%, cette déviation de la forme sphérique est
beaucoup plus prononcée indiquant un début de percolation de la phase dispersée. Néanmoins la
taille des domaines reste relativement faible (~1-2 um). Pour une concentration de la phase EPDM de
40 wt%, la percolation est trés nettement visible avec I'établissement de connexions sous forme de
fibres entre les différentes cavités correspondant a la phase EPDM. Une structure continue est en
cours de formation et nous rappelons que pour cette composition, I'indice de continuité de la phase
EPDM est de I'ordre de 60%.

La Figure 78 présente la distribution de taille des nodules d’EPDM pour différentes fractions
de phase dispersée. Logiquement, un élargissement notable de la distribution en taille des particules
d’EPDM est mis en évidence lorsque la fraction de phase dispersée augmente. Un tel élargissement
de la distribution de taille a été observé par Favis et al. [36] pour des mélanges PP/PC ainsi que par
Ville [67] pour des mélanges PE/PA. Cet élargissement peut simplement s’expliquer par la
coalescence qui augmente avec la fraction volumique de la phase dispersée, impliquant une

hétérogénéité de la taille des domaines dispersés.
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Figure 78 : Distribution de taille des nodules d’EPDM pour différentes fractions de phase dispersée d’un
mélange PP/EPDM effectué au RMX®.

2.1.2. Comparaison avec les morphologies obtenues au Haake Rheomix 600
La Figure 79 présente les morphologies des mélanges précédents réalisés a 200°C au RMX®
(b1-3). Ces derniéres sont comparées a celles obtenues pour des compositions identiques (al a a3)
réalisées a la méme température, cette fois-ci dans un mélangeur interne de type Haake Rheomix

600.
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Figure 79 : Comparaison des morphologies MEB de mélanges PP(2)/EPDM-P obtenues : a) au Haake, b) au
RMX® pour différentes compositions : 1) 80/20, 2) 70/30, 3) 60/40.

Une différence nette entre les deux procédés est observée au niveau de la morphologie de la
phase dispersée. Les domaines extraits correspondant a la phase EPDM sont plus gros quelle que soit
la composition pour des mélanges élaborés au Haake. L'augmentation de la fraction volumique de la
phase dispersée conduit a la percolation de cette derniére et donc a la présence d’une structure
continue vers 40 wt% d’EPDM, principalement obtenue par coalescence fibres-fibres [59].

La coalescence de la phase dispersée semble donc plus importante dans un mélangeur
interne de type Haake alors que les mécanismes dispersifs semblent privilégiés dans le RMX®. Ceci
est notamment mis en évidence par la présence de nombreux petits nodules (~100 nm) que I'on
retrouve dans les mélanges PP/EPDM faits au RMX®, contrairement a ceux faits au Haake. Le
mélange PP/EPDM 60/40 réalisé au RMX® (Figure 12b3) montre clairement une morphologie mixte
composée d’une structure percolante ainsi que de nombreux petits nodules.

Ces morphologies observées sont en accord avec les mesures d’indices de continuité
obtenues précédemment (cf. Figure 76) ou une percolation plus lente pour un mélange PP/EPDM
élaboré au RMX® avait été constatée. La présence de nombreux nodules de trés faible diamétre
guelle que soit la composition de la phase dispersée permet d’expliquer ce phénomene. En effet,
grace au tres bon mélange dispersif mis en évidence dans le RMX®, ces nodules obtenus a partir de la
rupture de plus grosses particules se retrouvent répartis de maniere homogene dans tout le volume.
Ces derniers, isolés du reste de la structure percolante, ne vont donc pas participer a la création

d’une structure continue, ce qui se traduit par des indices de continuité plus faibles. La distribution
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de taille des nodules d’EPDM pour des mélanges effectués au RMX® va dans ce sens avec une
distribution bien plus étroite et centrée sur des plus petits diameétres pour des mélanges 80/20 et

60/40 réalisés au RMX® (Figure 13).
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Figure 80 : Distribution de taille des nodules d’EPDM de mélanges PP/EPDM 80/20 et 60/40 — Comparaison
entre le Haake et le RMX®.

La taille moyenne (Dn et Dv) des nodules d’EPDM obtenus par analyse d’images est
représentée en Figure 81 en fonction de la concentration de la phase dispersée. Le systéme
PP(2)/EPDM-P étudié montre clairement une augmentation de la coalescence avec la composition,
caractérisée ici par une augmentation progressive de Dv. La coalescence de la phase dispersée est
néanmoins sensiblement réduite dans le RMX® avec une taille des domaines correspondant a la
phase EPDM systématiquement inférieure a celle obtenue au Haake, quelle que soit la composition.
Ces résultats tendent a confirmer I'hypothese énoncée précédemment: le développement
d’écoulements élongationnels généré dans le RMX® tend a favoriser les mécanismes de
déformation/rupture de la phase dispersée vis-a-vis de la coalescence, entrainant ainsi une

diminution globale de la taille des domaines de la phase dispersée.
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Figure 81: Dn, Dv (um) et indice de polydispersité de la phase dispersée (EPDM) en fonction de la
composition — Comparaison entre le Haake et le RMX®.

120



IV. Impact des écoulements élongationnels sur le développement de la (co)-continuité de
mélanges PP/EPDM

Bhadane et al. [59] ont également mis en évidence une coalescence importante sur des
systémes PP/EPDM similaires. D’apres les auteurs, ces hauts niveaux de coalescence observés sont
plutot inhabituels pour des mélanges de polymeéres a basse tension interfaciale. En effet, les
mélanges PP/EPDM étant des mélanges a basse tension interfaciale de type |, la taille de la phase
dispersée devrait étre en théorie quasi-indépendante vis-a-vis de la composition [63]. Or certaines
des caractéristiques mises en évidence dans cette étude pour ces mélanges (allure sigmoidale de la
courbe de continuité, seuil de percolation de la phase dispersée élevé, dépendance de la taille de Ia
phase dispersée vis-a-vis de la composition) sont typiques de mélanges présentant une tension
interfaciale élevée.

Marin et al. [68] ont étudié le développement de morphologies de systemes PMMA/PC
partiellement miscibles et ayant une tension interfaciale faible (c = 0.6 mN/m). Les auteurs ont
également constaté pour ces mélanges les mémes propriétés atypiques mentionnées ci-dessus. Ces
dernieres ont été attribuées au caractére partiellement miscible de ces mélanges. Ainsi les anomalies
observées expérimentalement dans cette étude et également constatées par Bhadane et al. [59] sur
les mélanges PP/EPDM correspondent au comportement de meélanges partiellement miscibles.
Cependant, ces derniers auteurs ont observé que les mélanges PP/EPDM étudiés devenaient
complétement immiscibles lors du refroidissement du mélange. Contrairement au systéme
PMMA/PC complétement amorphe, la nature semi-cristalline du PP joue ici un réle important. Les
mélanges PP/EPDM présentent ainsi les caractéristiques d’un systéme biphasique partiellement
miscible lors du mélange a I'état fondu, au cours duquel les principales caractéristiques
morphologiques du mélange sont établies. Ensuite, la nature semi-cristalline de la phase PP
provoque la séparation de phase au cours du refroidissement. |l apparait cependant que le
refroidissement des mélanges PP/EPDM (sous eau froide) préserve I'empreinte de cette miscibilité

partielle sur la morphologie finale du mélange [59].

2.2. Cas ou la phase EPDM est continue

2.2.1. Comparaison des morphologies obtenues dans les deux procédés

La Figure 82 représente les morphologies de systémes PP(2)/EPDM-P pour des compositions
majoritaires de la phase EPDM (entre 50 et 70 wt%). Comme précédemment, une comparaison des
morphologies obtenues dans le Haake (al-a3) et dans le RMX® (b1-b3) est effectuée.

Tout d’abord, d’apres les indices de continuité reportés en Figure 8, une continuité totale de
la phase EPDM est obtenue a partir de 40 wt% pour les mélanges réalisés au Haake et a partir de 50
wt% pour les mélanges effectués au RMX®. De plus, étant donné la stabilité dimensionnelle de
I’échantillon pour les compositions observées, la structure de la phase PP est continue a 100%. Les

morphologies présentées sont donc a 100% co-continues.
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Bien entendu, aucune phase n’étant dispersée par définition, la quantification des domaines
de phase par analyse d’images n’a pas pu étre effectuée pour ces compositions. Cependant, a
composition identique, on peut toutefois constater que des morphologies plus grossiéres sont
développées dans le Haake. L'interconnectivité du réseau tridimensionnel formé par la phase PP
restante apres extraction semble ainsi plus importante dans le RMX®. Par réciprocité, on peut

supposer la méme tendance concernant la phase EPDM.

Figure 82 : Comparaison des morphologies co-continues MEB de mélanges PP(2)/EPDM-P obtenues : a) au
Haake, b) au RMX® pour différentes compositions : 1) 50/50, 2) 40/60, 3) 30/70.

2.2.2. Morphologie particuliére obtenue au RMX® (20/80)

Les expériences d’extraction de la phase EPDM servant a évaluer les indices de continuité de
notre systéme ont permis de quantifier l'intervalle de co-continuité obtenus pour nos deux
mélangeurs. La borne supérieure de cet intervalle a ainsi pu étre définie comme la composition a
partir de laquelle se produisait I'inversion de phase. Un décalage de I'inversion de phase d’environ 5
wt% vers les fortes concentrations en EPDM est ainsi observé pour le systeme PP/EPDM élaboré au
RMX®. Ce résultat est intéressant dans la mesure ol, pour ce type de mélange, la possibilité de
pouvoir établir une morphologie co-continue stable contenant la fraction d’EPDM la plus importante
représente un intérét considérable, notamment lors de I'étape de réticulation dynamique

classiguement réalisée par la suite [69] (cf. Chapitre 5).
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Figure 83 : Morphologies MEB d’un mélange PP(2)/EPDM-P 20/80 effectué au RMX® a 200°C

La percolation de la phase PP est ainsi obtenue a partir d’une concentration de 20 wt% de PP
pour un mélange effectué dans le RMX® contre 25 wt% pour un mélange élaboré dans le Haake.
Cette percolation rapide pour des faibles concentrations de la phase PP combinée a la trés faible
tension interfaciale du systeme suggere |'existence d’'une morphologie fibrillaire stable, cette
derniere permettant d’aboutir rapidement a une structure continue de la phase PP représentée en
Figure 83.

La stabilité d’une fibre de PP dans une matrice EPDM peut étre calculée selon la théorie
développée par Tomotika [41]. Bhadane et al. [59] ont ainsi étudié la stabilité de fibres de PP dans
une matrice d’EPDM et ont trouvé que le temps nécessaire a la rupture d’une fibre de PP était bien
supérieur au temps classique de mise en ceuvre (~10min), confirmant ainsi la présence d’une

morphologie fibrillaire particulierement stable.

3. ETUDE RHEOLOGIQUE DE LA CONTINUITE DE MELANGES PP/EPDM

Certaines limites liées aux techniques expérimentales employées (impossibilité d’extraire la
phase PP sans altérer la phase EPDM, détermination des bornes des intervalles de co-continuité
délicate) ne permettent malheureusement pas d’obtenir une information exhaustive concernant le
développement de la co-continuité de mélanges PP/EPDM. Dans ce but, une étude expérimentale et

théorique des propriétés viscoélastiques a basse fréquence de ces mélanges a été effectuée.

3.1.Propriétés viscoélastiques des mélanges PP/EPDM

Les propriétés viscoélastiques des matériaux de référence (PP, EPDM-P) ainsi que celles des
mélanges correspondants ont été évaluées sur toute la gamme de composition. La Figure 84
représente I'évolution du module élastique G’ ainsi que de la viscosité complexe n* en fonction de la
fréquence. La viscosité complexe augmente avec la fraction d’EPDM jusqu’a une certaine

composition (20/80) pendant que la zone terminale disparait progressivement. Une décroissance de
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la viscosité complexe est ensuite observée avec I'augmentation de la fraction d’'EPDM. Le méme
comportement est observé pour le module élastique. Les propriétés rhéologiques coincident donc a

une certaine composition, cette derniére pouvant correspondre au démarrage de la continuité [70].
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Figure 84 : a) Module élastique G’ et b) viscosité complexe n* a 200°C de mélanges PP(2)/EPDM-P effectués
au RMX® sur toute la gamme de composition (0 a 100 wt%) — Balayage en Fréquence (T=200°C, y=3%).

3.2. Détection a partir du G’

Dans la littérature, de nombreuses études décrivant I’évolution du module élastique G’ de
mélanges de polymeres immiscibles en fonction de la composition du mélange a la plus faible
fréquence d’analyse possible ont montré la présence d’extremas attribués aux bornes de I'intervalle
de co-continuité [11,16,19-21,23,25]. Néanmoins d’autres groupes de recherche n’ont observé qu’un
seul maximum de G’ pour toute la gamme de composition étudiée, ce dernier étant généralement

assimilé a la composition a laquelle se produit I'inversion de phase [11,17,18,24].
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La représentation du module élastique G’ a basse fréquence (w = 0.03162 rad/s) en fonction
de la composition est donnée en Figure 85. Un seul maximum est obtenu a 80 wt% d’EPDM,
correspondant a la limite supérieure avant la désintégration de |’échantillon observée lors des
mesures d’extraction THF. Ce maximum a 80 wt% d’EPDM semble en accord avec les résultats
obtenus par Steinmann et al. [17,18] qui ont également observé I'existence d’un seul maximum pour
un mélange PS/PMMA. Nous pouvons donc raisonnablement conclure que l'inversion de phase pour
un systéme PP/EPDM effectué au RMX® se produit pour une concentration d’EPDM de 80 wt%.

Récemment, Shahbikian et al. [11] ont étudié le comportement élastique a basse fréquence
en fonction de la composition de deux systémes PP/EPDM non plastifié et plastifié (Figure 71b). lls
ont observé |'existence d’un seul maximum de G’ pour le systéme plastifié correspondant a la
composition ou se situe l'inversion de phase. A I'opposé, aucun maximum n’a été détecté a cette
composition pour le systéme non plastifié. lls ont attribué ce phénomeéne a la trés faible tension
interfaciale existante entre le PP et 'EPDM (o = 0.3 mN/m). L’excés d’élasticité due a l'interface est
complétement masqué par I'élasticité de la phase élastomere et par conséquent, le suivi de G’ a
basse fréquence pour ce type de mélange donne des informations limitées concernant I'intervalle de
co-continuité (seule la borne supérieure de I'intervalle est identifiable).

Ainsi, le suivi du module élastique G’ peut constituer un bon critere pour I'évaluation de la
co-continuité d’un mélange de polymeéres immiscibles. Néanmoins les différences constatées dans la
littérature (existence d’un seul ou de deux maxima) peuvent étre liées a la variabilité des systemes
biphasiques étudiés. Plus précisément, les propriétés viscoélastiques intrinséques des composants
mis en jeu, leur tension interfaciale et leurs conditions de mise en ceuvre semblent jouer un réle

prépondérant au niveau de la sensibilité de ce critere.
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Figure 85: Evolution du module élastique G’ a basse fréquence (w=0.03162 rad/s) en fonction de la
composition en EPDM.
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3.3. Détection a partir de tan(6)

La Figure 86 représente I'évolution de tan(6) pour en fonction de la composition a différentes
fréquences. Comme indiqué précédemment, tan(6) semble atteindre une valeur constante
indépendante de la fréquence a partir du point de gel. Tan(6) décroit jusqu’a atteindre une valeur
indépendante de la fréquence de sollicitation a partir de 50 wt% et s’étend jusqu’a 80 wt%. Au dela
de 80 wt%, on observe une légere remontée de tan(6), indiquant la fin de I'existence d’une structure
co-continue.

Shahbikian et al. [11] ont mis en évidence la difficulté de détecter la borne supérieure de
I'intervalle de co-continuité pour des systemes PP/EPDM non plastifiés. En effet, pour les mélanges
immiscibles a faible tension interfaciale, I'exces d’élasticité provoqué par la déformation de
I'interface (G’;,;) est masqué par I'élasticité importante de la phase élastomére [71]. Ainsi, le tan(6)
pour des mélanges non plastifiés ayant une forte concentration en phase élastomére reste
indépendant de la fréquence jusqu’a 100 wt% d’EPDM (cf. Figure 72b). La plastification diminue ainsi
|’écart entre les propriétés viscoélastiques du PP et de 'EPDM et évite ce phénomeéne d’ « écran » de
la phase élastomere majoritaire sur les propriétés finales a basse fréquence. Ainsi, notre systeme
PP/EPDM étant plastifié (30phr) nous pouvons détecter la borne supérieure de l'intervalle de co-
continuité qui se situe vers 80 wt%. Cette valeur est identique a celle obtenue par le suivi de G’ ou un
maximum d’élasticité a été observé pour cette concentration. De plus, cette méthode permet
clairement d’établir le démarrage de la continuité a 50 wt%, ce dernier n’étant pas identifiable lors

du suivi du module élastique a basse fréquence.
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Figure 86 : Evolution du tan(8) en fonction de la composition en EPDM a différentes fréquences.
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3.4. Modélisation du comportement rhéologique de mélanges PP/EPDM

Durant les derniéres décennies, plusieurs modeéles rhéologiques empiriques et semi-
empiriques ont été développés afin de prédire la composition a laquelle se produisait I'inversion de
phase. Ces modeles sont le plus fréquemment construits sur le rapport de viscosité p des deux
constituants [8,16,31-34,37-40,43]. Cependant, la composante élastique des différents composants
doit également étre considérée car elle peut avoir un impact majeur, notamment sur les mélanges
présentant un rapport d’élasticité important [44,45]. Compte-tenu de leur caractére semi-empirique,
ces modeéles sont pour la plupart basés sur des données expérimentales d’intervalles de co-
continuité et dans certains cas nécessitent de connaitre les dimensions des morphologies générées

[43,46]. Ces modeles sont détaillées dans la partie bibliographique de ce chapitre.

3.4.1. Modéles basés sur le rapport de viscosité p

Les centres des intervalles de co-continuité (assimilés aux compositions d’inversion de phase)
obtenus expérimentalement par extraction THF et par mesures en rhéométrie dynamique sont
représentés en Figure 87 avec les différents modeles semi-empiriques existants. Le rapport de
viscosité a été évalué arbitrairement & un taux de cisaillement constant (~26 s™) pour lequel p = 0.8.
Les intervalles de co-continuité obtenus précédemment sont respectivement centrés autour d’une
composition de 57.5 wt% pour le Haake et de 65 wt% pour le RMX®. Dans les deux cas et pour le
rapport de viscosité considéré, I'ensemble des modéles rhéologiques sous-estiment la composition
d’inversion de phase de notre systéme PP(2)/EPDM-P. Ces valeurs sont plutot attendus pour des

rapports de viscosité bien supérieurs a 1.
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Figure 87 : Modeéles semi-empiriques basés sur le rapport de viscosité p permettant de prédire I'inversion de
phase et données expérimentales (calculées a taux de cisaillement constant) représentants le centre de
I'intervalle de co-continuité.
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Le modele le plus proche semble étre le modéle de Ho [38], initialement développé pour des
mélanges thermoplastiques élastoméres a base de polypropyléne (PP/EPR et PP/SBR). Il apparait
donc logique que le comportement viscoélastique de mélanges PP/EPDM s’apparente a ce modéle.
Ce modeéle montre une faible dépendance de la composition d’inversion de phase vis-a-vis du rapport
de viscosité et il s’agit du seul modele a prévoir pour p = 1 une inversion de phase a une
concentration en phase dispersée supérieure a 50 wt%.

Shahbikian et al. [11] ont également modélisés leurs systémes PP/EPDM plastifiés (p > 2). lls
ont trouvé une bonne adéquation entre leurs résultats expérimentaux et le modéle d’Utracki [8], ce
qui est classiquement observé pour les mélanges présentant un rapport de viscosité
significativement différent de 1 [16,18,35]. Ce modele a été modifié par les auteurs en fonction du
seuil de percolation obtenu expérimentalement (¢, = 39.9 vol%). lls ont ainsi obtenu une faible
dépendance de 'inversion de phase par rapport a p, ce qui a été également constaté par Steinmann
et al. [18] et Bhadane et al. [10].

L'influence du procédé sur la composition d’inversion de phase, déja montrée
précédemment, est clairement mise en évidence sur la Figure 20. En effet, I'inversion de phase
obtenue au RMX® est trés nettement sous-évaluée par les modeéles existants, y compris le modele de
Ho. Ce résultat permet de mettre en évidence les limites de ces modeles exclusivement basés sur le
rapport de viscosité : I'élasticité des composants, la tension interfaciale, ainsi que lI'impact du
procédé sur le développement et la stabilité des morphologies jouent incontestablement un réle

important dans la prédiction de I'inversion de phase.

3.4.2. Modeéles basés sur le rapport d’élasticité
Compte tenu de la difficulté d’isoler I'effet de I'élasticité seule d’'un mélange de polymeéres
immiscibles, peu de données expérimentales sont disponibles dans la littérature permettant
d’expliquer le réle joué par la composante élastique sur l'inversion de phase. En se basant sur les
rapports de G’ et de tan(8), Bourry et Favis ont pu conclure que le composant le plus élastique
tendait a encapsuler le moins élastique. Les résultats expérimentaux obtenus pour des mélanges
PP(2)/EPDM-P effectués dans le Haake et dans le RMX® sont reportés en fonction des rapports de G’

et de tan(6) des constituants et sont représentés en Figure 88.
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Figure 88 : Modele de Bourry et Favis et données expérimentales (calculées a taux de cisaillement constant)
représentant le centre de l'intervalle de co-continuité (en blanc : basé sur le rapport de G’, en noir : basé sur
le rapport de tan(é).

Une bonne adéquation des données expérimentales avec le modele de Bourry et Favis est
obtenue lorsque celles-ci sont représentées en fonction du rapport de G’. Au contraire, le modéle
sous-estime l'inversion de phase lorsque les données sont représentées en fonction du rapport de
tan(6). Shahbikian et al. [11] ont observé le phénomeéne inverse avec une meilleure adéquation de
leurs données expérimentales basées sur le rapport de tan(6). Ce rapport prenant a la fois en compte
les composantes visqueuses et élastiques, les auteurs ont conclus que les données expérimentales
obtenues en fonction du rapport de tan(é) fournissait une meilleure description du comportement
viscoélastique du mélange. Sarazin et Favis [72] ainsi que Prochazka et al. [73] ont également
observé cette tendance.

Cependant, il est important de noter que le systéme PP/EPDM plastifié étudié par Shahbikian
et al. [11] possédait un rapport de viscosité élevé (p > 2). Dans notre cas le systéme PP(2)/EPDM-P
étudié possede un rapport de viscosité tres proche de 1. Compte tenu des résultats obtenus (Figure
20 et 21), nous pouvons alors formuler I’hypothése suivante : pour un systeme PP/EPDM ayant un
rapport de viscosité proche de I'unité, la composante élastique semble principalement contréler

I'inversion de phase.

3.5. Discussion sur les modéles visant a prédire l'intervalle de co-continuité

Malgré l'importante activité de recherche suscitée par les mélanges de polymeres
immiscibles, la majorité des modeles viscoélastiques développés ces trente dernieres années restent
limités a la prédiction d’émulsions diluées ou semi-diluées [27,28,74]. Afin de pouvoir modéliser les
propriétés de structures co-continues, il est nécessaire de considérer I'interconnectivité des phases
en présence ou, plus généralement, I'aire interfaciale générée.

En se basant sur ce principe, plusieurs approches basées sur le modele pionnier de Doi-Ohta

[75] ont été proposées afin de modéliser le comportement viscoélastique de structures co-continues
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[21,76]. Ces modeles incorporent une composante liée a l'aire interfaciale générée ainsi qu’a la
déformation de l'interface. Cependant, ces modeles échouent généralement dans la description du
comportement viscoélastique de mélanges a faible tension interfaciale dont les composants
présentent des comportements visqueux et élastique relativement différents, ce qui est typiquement
le cas des mélanges thermoplastiques élastomeres [71].

Sengers et al. [71] ont utilisé un modéle micro-mécanique (Veenstra-D) originellement
proposé par Veenstra et al. [1] afin de modéliser le comportement rhéologique de mélanges
PP/SEBS. Ce modele, développé a la base afin de modéliser le module d’Young E de structures co-
continues, consiste a représenter les deux phases en présence au sein d’une unité cubique afin de
prendre en compte I'interconnectivité de ces deux phases dans les trois directions de I'espace (Figure

89). Ce modele a été étendu au module complexe en cisaillement G* de mélanges TPE :

. a’hG; +(a® +2ab +b*)G,G, +ab’°G,
GVeenstra,D = * * (20)
bG, +aG,
Le facteur a est relié a la fraction volumique de la premiére phase par :
¢, =3*-2a° (21)
Réciproquement, b = 1-a. Ainsi, b est relié a la fraction volumique de la deuxieme phase par :
¢, =3b* - 2b° (22)

Figure 89 : Représentation schématique du modéle mécanique Veenstra-D [1]

Sengers et al. [71] ont également introduit un coefficient de distribution K du plastifiant (K =
0: tout le plastifiant est dans la phase élastomere, K = o : cas opposé). Shahbikian et al. [11] ont
appliqué le modéle Veenstra-D pour des mélanges PP/EPDM non plastifiés et fortement plastifiés
(100phr). De facon générale, les auteurs ont observé une bonne adéquation du modeéle pour les
mélanges PP/EPDM non plastifiés alors que, peu importe la valeur du coefficient de distribution K du
plastifiant, le modeéle surestimait le comportement élastique (G’) du mélange plastifié. Cet échec du
modele pour les modeéles plastifiés a été attribué au processus relativement lent de diffusion du
plastifiant lors de la mise en ceuvre du mélange conduisant a la formation d’une interphase plastifiée
[11] . De ce fait, I'utilisation de ce modele semble également peu adaptée a la description de nos

mélanges PP/EPDM comprenant une part non négligeable de plastifiant (30phr).
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CONCLUSIONS

La détermination de I'intervalle de co-continuité de mélanges PP(2)/EPDM-P a été réalisée au
moyen de trois techniques différentes :
e |’extraction sélective au THF de la phase EPDM suivi de mesures gravimétriques
e |'observation par microscopie électronique a balayage des morphologies
e larhéométrie dynamique a basse fréquence (suivi du module élastique G’ et de tan(8))

L'influence du procédé de mélange (Haake vs. RMX®) sur le développement de la continuité
de la phase EPDM a été évalué. Une courbe de continuité asymétrique et sigmoidale a été obtenue
quel que soit le procédé utilisé. Une percolation plus lente pour les mélanges PP/EPDM réalisés au
RMX® a été mise en évidence. Cela se traduit par un démarrage de la continuité décalé de 10 wt%
vers les hautes concentrations de la phase dispersée. Concernant la borne supérieure de I'intervalle
de co-continuité, un décalage de I'inversion de phase de 5 wt% a également été observé au RMX®.
Les intervalles de co-continuité sont respectivement compris entre 40 et 75 wt% pour le Haake et
entre 50 et 80 wt% pour le RMX®.

Les morphologies de ces mélanges couplées a une analyse d’'images de la phase dispersée
minoritaire ont permis de mettre en évidence une diminution de la coalescence lors de la mise en
ceuvre au RMX® (taille des domaines de la phase EPDM plus petits). La présence d’une morphologie
mixte pour des concentrations élevées de la phase EPDM comprenant une structure percolante ainsi
que des nodules de taille submicronique permet d’expliquer ce décalage de I'intervalle de continuité
(Figure 90). L'efficacité dispersive du RMX® déja mise en évidence lors du précédent chapitre et
privilégiant les mécanismes de rupture/déformation vis-a-vis de la coalescence permettent de

justifier ces résultats obtenus.
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Figure 90 : Corrélation entre la morphologie et la continuité de la phase EPDM
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L'intervalle de co-continuité obtenu au RMX® (50 — 80 wt%) obtenu par la méthode
d’extraction au THF a été confirmé avec succes grace a I'approche rhéologique de gel chimique basée
sur la détection de la co-continuité par le tan(d). La superposition des données obtenues par ces
deux méthodes est représentée en Figure 91. Cette méthode rhéologique permet ainsi de fournir des
données complétes concernant I'intervalle de co-continuité d’un mélange de polymeéres immiscibles,

notamment lorsque I'extraction sélective d’'une des phases n’est pas réalisable.
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Figure 91 : Superposition de la courbe de continuité de la phase EPDM obtenue au RMX® (trait plein: PP
phase continue, trait pointillé : EPDM phase continue) avec les valeurs de tan(6) obtenues a différentes
fréquences.

La plupart des modeles rhéologiques existants basés sur le rapport de viscosité sous-estiment
la composition a laquelle a lieu I'inversion de phase de nos mélanges PP/EPDM. Le modeéle le plus
proche semble étre le modele de Ho, initialement développé pour des mélanges TPE.

Le modele développé par Bourry et Favis basé sur le rapport d’élasticité G’ prédit bien
I'inversion de phase de notre systéme, indiquant ainsi le role prépondérant jouée par la phase
élastomere dans le développement de morphologies co-continues.

Néanmoins, ces modeles permettent seulement de prédire une composition unique a
laquelle se produit I'inversion de phase, alors qu’en réalité une co-continuité compléte peut étre
atteinte avant et apres ce point (intervalle de co-continuité). De plus le réle majeur de la tension
interfaciale et des conditions opératoires lors de I'élaboration du mélange ne sont a aucun moment
pris en compte. A ce titre, le modéle semi-prédictif de Willemse doit étre considéré car il permet de
déterminer les bornes inférieures et supérieures de l'intervalle de co-continuité. Une meilleure
compréhension des mécanismes liés au développement de ces structures co-continues (formation de
feuillets, rupture de gouttes, coalescence) permettrait de rendre ainsi le modele 100% prédictif.

Le modele Venstra-D issu de la simulation micromécanique et adapté avec succés pour la
prédiction du comportement rhéologique de mélanges TPE constitue une alternative séduisante.
Néanmoins ce modeéle échoue dans la description des systémes PP/EPDM plastifiés.
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INTRODUCTION

Ce chapitre présente la réalisation de matériaux thermoplastiques vulcanisés (TPV) a base de
mélange PP/EPDM par un procédé d’élaboration original : le RMX®. Ces matériaux sont réticulés
dynamiquement au moyen d’une résine phénolique. Nous avons pu étudier lors du précédent
chapitre comment évaluer I'intervalle de co-continuité de mélanges PP/EPDM non réticulés dans le
RMX®. Ces morphologies co-continues vont constituer le point de départ pour I'élaboration de ces

matériaux TPV.

L'étape de réticulation dynamique qui se déroule au cours de I'étape de mélange est
primordiale afin de conférer au matériau ses propriétés élastiques finales. Cependant, cette étape va
également induire des changements morphologiques majeurs qui vont avoir un impact considérable
sur les propriétés finales du matériau formé. Le contréle de cette étape de réticulation et
notamment I'influence du procédé de mise en ceuvre sur les propriétés élastiques finales représente

donc ici un sujet d’étude particulierement intéressant.

Tout d’abord, une présentation succincte de I’état de I’art concernant les matériaux TPV et
leur chimie de réticulation sera effectuée. Ce domaine étant trés vaste, cette derniére sera
majoritairement axée sur les relations morphologies-propriétés de ces matériaux particulierement

complexes.

Une seconde partie détaillera le dispositif expérimental et la procédure originale développés
au cours de cette these afin de pouvoir réaliser cette étape de réticulation dynamique dans notre

mélangeur RMX® a forte composante élongationnelle.

Enfin, les morphologies ainsi que les propriétés viscoélastiques et mécaniques de ces TPV
seront comparés a celles obtenues dans un mélangeur interne de type Haake, classiquement utilisé
en laboratoire pour la formulation et le développement de ce type de matériaux. Ce type de
dispositif est également utilisé a I'échelle industrielle pour la production de ces matériaux TPV.
L'impact du procédé sur les morphologies finales et plus particulierement sur l'inversion de phase au

cours de I'étape de réticulation dynamique fera I'objet d’une attention toute particuliere.
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I. ETAT DE L’ART

1. Définition

Les TPV constituent une classe particuliere de la famille des thermoplastiques élastomeres
(TPE). Lors de la mise en ceuvre de ces derniers, la phase élastomeére présente au sein du mélange est
réticulée dynamiquement. Cette élaboration s’effectue en deux étapes [1,2] :

e |e mélange a I'état fondu d’une phase thermoplastique (PP) et d’'une phase élastomeére
(EPDM) non miscibles : cette étape permet de générer la morphologie de départ
(généralement une morphologie co-continue)

e |a réticulation sélective de la phase élastomere pendant le mélange en présence du
thermoplastique. On parle alors de « réticulation dynamique » ou de « vulcanisation in-
situ ».

La réticulation dynamique permet ainsi d’aboutir a des particules d’EPDM réticulées et
dispersées au sein d’une phase thermoplastique. L'existence de cette phase thermoplastique
continue permet d’expliquer la facilité de mise en ceuvre des TPV ainsi que leur recyclabilité. Les
propriétés élastiques sont apportées par les particules d’'EPDM réticulées et séparées entre elles par
des zones fines de thermoplastique. Une morphologie typique d’un mélange PP/EPDM réticulé est
représentée en Figure 92.

Le fait de pouvoir réticuler pendant I'étape de mélange est essentiel afin d’obtenir des
matériaux TPV ayant des propriétés optimales. Les premiéres recherches a ce sujet ont été initiées
par Gessler et Haslett [3] dans les années 60. Ensuite, en modifiant la quantité de catalyseur
introduite, Fischer a élaboré des mélanges partiellement réticulés avant et pendant la phase de
mélange avec le thermoplastique [4,5]. Des propriétés significativement améliorées ont été

observées pour des mélanges réticulés au cours de la phase de mélange.

EPDM

Figure 92 : Morphologie d’un mélange PP/EPDM 50/50 réticulé dynamiquement au moyen d’une résine
phénolique [6].
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2. Chimie de réticulation

Certaines propriétés mécaniques, notamment |’élasticité, sont considérablement améliorées
lorsque le degré de réticulation augmente (augmentation du nombre de liaisons intermoléculaires ou
« ponts ») tandis que d’autres se dégradent, comme indiqué en Figure 93. De facon générale, un
degré de réticulation élevé permet d’augmenter |’élasticité du matériau mais diminue les propriétés

a la rupture au-dela d’un certain seuil.

Résistance
Dissipation au déchirement et Module

a la fatigue

statique

Module
dynamique

Propriétés

Dureté

Résistance
dynamique

Densité de réticulation

Figure 93 : Influence de la densité de réticulation sur les différentes propriétés mécaniques finales [7].

Le but ici n'est pas d’établir une liste exhaustive de toutes les chimies de réticulation
possibles mais de présenter les principales utilisées industriellement afin de comparer les propriétés
finales du TPV liées a ces différents systemes de réticulation. Les 3 grandes familles de systémes de
réticulation sont :

- les systemes a base de soufre
- les peroxydes organiques assistés de co-agents

- les résines phénoliques

2.1. La vulcanisation (ou réticulation par ponts de soufre)

Historiquement la vulcanisation, c'est-a-dire la réticulation au soufre a été la premiere a étre
utilisée, notamment dans la fabrication des pneumatiques. Elle s’applique aux élastomeéres
présentant une insaturation et permet la formation d’'un réseau 3D continu grace a des ponts
sulfures plus ou moins longs (Figure 94). Elle s’effectue généralement en présence d’activateurs et
d’accélérateurs qui permettent d’accroitre significativement la vitesse de vulcanisation mais aussi de
mieux contréler la structure du réseau formé en réduisant la longueur des liaisons intermoléculaires
et en évitant la formation de cycles sulfures Sg. La formulation d’un systéeme de réticulation a base de
soufre est donc relativement complexe. On distingue :

- le soufre

- un activateur (traditionnellement le ZnO reste le plus utilisé)
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- un ou deux accélérateurs : les plus utilisés restent a ce jour des dérivés dithiocarbamates,
thiurames, thiazoles, sulfénamides ou guanidines [8]. En général un couple d’accélérateur est
utilisé, chacun ayant une température de décomposition spécifique. On parle alors
d’accélérateurs a action différée.

- unacide gras (acide stéarique) afin de solubiliser I'oxyde de zinc.

Tout en étant répandus et bon marché, les TPV a base de soufre présentent néanmoins des
problémes de stabilité thermique liée aux liaisons covalentes intermoléculaires C-S et S-S moins

stables que des liaisons C-C.
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Figure 94 : Formation d’un réseau élastomeére tridimensionnel par des ponts sulfures de longueur variable S,
avec x=1 a 8. D’apres [9].

2.2. La réticulation par des peroxydes organiques

Les peroxydes organiques et plus particulierement les peroxydes de dialkyle tels que le
peroxyde de dicumyle (DCP) sont principalement utilisés dans la réticulation de TPV. On peut
également citer les peroxyacétals et les peroxyesters.

L'intérét des peroxydes organiques est double : ils permettent d’'une part de réticuler des
élastomeres peu ou pas insaturés (cas des EPM par exemple) et assurent une meilleure stabilité
thermique ainsi qu’une meilleure résistance au vieillissement par la formation de liaisons
intermoléculaires C-C via un processus radicalaire. Malgré la grande stabilité thermique apportée par
la présence de ces liaisons C-C, les peroxydes présentent I'inconvénient de pouvoir également réagir
avec la phase thermoplastique, affectant ainsi les propriétés générales de I'’ensemble. Dans le cas du
PP, les radicaux générés vont attaquer les hydrogenes tertiaires présents (transfert d’hydrogene)
conduisant a la scission des chaines de PP. La réticulation par peroxydes peut également former des
copolymeres a blocs PP-EPDM agissant comme des compatibilisants a l'interface entre les deux

phases.

2.3. La réticulation par résine phénolique

Il s’agit du systeme de réticulation choisi au cours de cette these. Pour plus d’informations

sur la résine phénolique choisie et son mécanisme de réticulation, se reporter au Chapitre 1.
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Généralement, la résine phénolique est employée en présence d’un activateur acide, tel que
le dichlorure d’étain (SnCl,). Dans notre cas, nous utilisons une résine phénolique bromo-activée
évitant I'emploi de SnCl,. Ces résines phénoliques sont tres efficaces pour la réticulation des
élastomeres présentant des dienes non conjugués tels que I'EPDM. Elles vont ainsi former des
structures pontées de type méthyléne/méthyléne ou méthyléne/chroman ring particulierement
stables [10,11]. Une étude a montré que dans le cas de 'EPDM contenant I'éthylidéne norbornéne
(ENB) comme diéne, le mécanisme de réticulation conduisait essentiellement a la formation de ponts
méthyléne/chroman [12].

Les TPV réticulés a I'aide de résines phénoliques présentent une trés bonne résistance au
vieillissement ainsi qu’une excellente stabilité thermique. Ces résines ont également |'avantage de
réticuler sélectivement la phase EPDM sans altération de la phase PP, contrairement aux peroxydes.

Les principaux désavantages sont la décoloration et la prise d’humidité [10].

3. Meécanisme d’inversion de phase

En comparaison avec des mélanges PP/EPDM non réticulés, les TPV possedent donc une
élasticité accrue ainsi qu’une meilleure résistance aux solvants organiques et aux huiles [13]. De plus
le procédé de réticulation dynamique peut permettre a la phase élastomeére de rester sous forme
dispersée, et cela méme pour des fractions volumiques en EPDM supérieures a 0.5. En effet, la
viscosité de la phase élastomere augmente progressivement au cours de la réticulation affectant
ainsi la continuité de cette phase, ce qui méne généralement a une inversion de phase (Figure 95) : la
phase élastomére initialement majoritaire devient dispersée sous |'effet de I'augmentation sélective
de la viscosité de la phase élastomeére et des contraintes liées au mélange. La phase thermoplastique

(PP), bien que minoritaire reste continue, préservant ainsi la facilité de mise en ceuvre.
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Mélange élastomére/thermoplastique :

phase thermoplastique minoritaire élastomeére réticulé sous forme de « microgels »
dispersée dans la phase réticulable dispersés dans la phase thermoplastique
maijoritaire

Figure 95 : Représentation schématique du développement morphologique au cours de la réticulation d’un
mélange PP/EPDM en fonction des paramétres procédés (Y : taux de cisaillement, p : avancement de la
réticulation, T : température de la matiére, o : tension interfaciale). Adapté de [15].
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Ainsi, une fraction volumique trop importante d’EPDM et/ou un rapport de
viscosité/élasticité entre les deux phases trop faible (lié¢ par exemple a une densité de réticulation
trop faible) va mener a une inversion de phase incompléte, qui résulte généralement en une
morphologie co-continue aux propriétés rhéologiques/mécaniques inférieures [14].

La morphologie finale d’un TPV résulte donc d’interactions complexes entre [16] :

o |es propriétés intrinséques des matériaux mis en ceuvre (rapport de viscosité et d’élasticité,
composition, tension interfaciale)

e les conditions de mise en ceuvre (temps de mélange, température, taux de déformation en
cisaillement et en élongation...)

o |e systéme réactif intervenant lors de la mise en ceuvre (nature de I'agent de réticulation,
mécanisme réactionnel, cinétique, densité de réticulation)

Ces interactions schématisées sur la Figure 96 montrent que les propriétés finales du
matériau sont dépendent d’une part des trois parametres principaux listés ci-dessus mais aussi et
surtout des interactions transverses pouvant exister entre eux. Ainsi la thermodynamique (énergie
libre, tension interfaciale), la rhéologie (évolution des rapports de viscosité et d’élasticité au cours du
mélange) et la chimie de réticulation (avancement de la cinétique de réticulation, compatibilisation
interfaciale...) auront un impact sur la structuration et la morphologie finale du TPV et donc sur ses
propriétés. La compréhension du développement des morphologies de TPV est donc primordiale et a

fait I'objet d’importantes recherches a la fois académiques et industrielles.

1 ! 1
1 ‘ Rhéologie H Thermodynamique ‘ 1 1 | Matiérespremieres
[ ! ! (PP et EPDM)

Conditionsde mise
en ceuvre (y,£,T)

Systeme réactif ‘

‘ Propriétés ‘

Figure 96 : Schéma illustrant les relations entre la structure et les propriétés des TPV ainsi que les différentes
interactions entre les parameétres mis en jeu. D’apreés [17] (traduction de Radusch et al. [16]).

4. Développement morphologique d’un TPV
De nombreux auteurs ont étudié le développement de morphologies au cours de la
réticulation dynamique [2,16,18-21]. Abdou-Sabet et al. [22] ont ainsi montré qu’au début de Ia
réticulation dynamique d’un mélange PP/EPDM avec une phase EPDM majoritaire, lorsque la phase
EPDM est partiellement réticulée, alors les deux phases PP et EPDM présentent une morphologie co-

continue, et cela méme si au départ la phase thermoplastique (PP) est dispersée dans la phase
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élastomere (EPDM) [18-21]. Beaucoup d’auteurs s’accordent donc pour dire que I'inversion de phase
a lieu apres le passage par une morphologie co-continue transitoire présente aux premiers instants
de la réticulation. Ainsi au fur et a mesure de I'avancement de la réaction (et donc de la densité de
réticulation), la phase EPDM s’étire et se fragmente par un mécanisme de type érosion [20] en petits
agrégats dont la taille varie de 1 a une dizaine de microns. Ces particules réticulés sont appelés
« microgels ».

Selon Radusch et al. [18], la formation de ces microgels d’EPDM finement dispersés est
obtenue seulement si la morphologie initiale du mélange (avant I'ajout du systeme de réticulation)
est entierement co-continue et stable. Avec l'augmentation de la densité de réticulation, les
contraintes en cisaillement et en élongation subies par la phase élastomére deviennent telles que
cette derniere se fragmente au-dela d’une contrainte critique pour former des particules plus fines.
Le PP forme alors la phase continue dans laquelle la phase EPDM est dispersée. Il a également été
montré qu’une densité de réticulation de la phase élastomére obtenue trop rapidement empéche le
processus de rupture des particules étirées d’EPDM, menant ainsi a une inversion de phase
incomplete [16].

Bhadane et al. ont étudié les effets de la réticulation dynamique sur le développement de la
(co)-continuité de mélanges PP/EPDM par AFM [20]. Ils ont pu mettre en évidence la formation
d’une structure continue fine et étendue de la phase EPDM (réseau B) due a la réticulation
dynamique. Ce réseau secondaire s’établit a partir d’'une structure continue initiale plus grossiére
(réseau a) de I'EPDM non-réticulé (Figure 97a). Les auteurs suggeérent ici que la réticulation
dynamique démarre a partir de I'enveloppe extérieure de la phase EPDM pour progressivement
migrer vers le centre. En conséquence, le réseau [ est établi a cause de la différence de viscosité
entre la structure initiale non-réticulée et les microgels réticulés d’EPDM. Au fur et a mesure de
I’avancement de la réticulation (Figure 97b et c), ces microgels vont progressivement se détacher de
la structure primaire sous I'effet des contraintes liées au mélange et de I'augmentation de la densité
de réticulation. lls vont ainsi entrainer avec eux des chaines enchevétrées du réseau o non réticulé,
aboutissant a la formation d’un réseau B plus fin et plus étendu une fois la réticulation achevée
(Figure 97d). On notera que ce mécanisme hypothétique n’implique pas d’inversion de phase, ce qui
est sans doute di a la fraction volumique limitée (50 wt%) de la phase EPDM utilisée dans cette

étude.
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(c) (d)

Figure 97 : Développement de la morphologie d’'un mélange PP/EPDM 50/50 possédant une structure co-
continue en fonction de 'lavancement de la réticulation dynamique : a) avant réticulation, b) réticulé a 25%,
c) réticulé a 50%, d) réticulé a 100%. D’apres [20].

4.1. Réticulation dynamique dans des outils de transformation des matériaux polymeéres

4.1.1. Dans des procédés « batch » de type mélangeur interne

De par la complexité des mécanismes impliqués dans l'inversion de phase, la plupart des
études de développement de morphologie de TPV ont été majoritairement menées en fonction du
temps de mélange par prélévements successifs dans des mélangeurs internes ou les différentes
phases de I’élaboration d’un TPV peuvent étre découplées (fusion du thermoplastique, dispersion de
la phase EPDM, avancée de la réticulation).

Antunes et al. ont ainsi récemment étudié en mélangeur interne le développement de
morphologie et I'inversion de phase au cours de la réticulation a 'aide de résine phénolique d’un
systéme PP/EPDM, ce dernier ayant une faible masse molaire [23]. Le rapport de viscosité entre les
deux polymeres est faible, ce qui, selon les auteurs, est censé retarder I'inversion de phase. Ils ont
observé que pour un méme temps de réaction, le taux de gel diminuait pour le systeme contenant
I’EPDM de faible masse. Le développement de morphologie est donc plus lent et I'inversion de phase
retardée, ce qui leur a permis de suivre I’évolution dans le temps de cette morphologie suite a I'ajout
d’une résine phénolique. lls ont ainsi pu corréler I'évolution du taux de gel avec celle de la
morphologie et proposer un mécanisme de |’évolution de la morphologie pendant la réticulation
dynamique (Figure 98) :

(a) Avant l'introduction de la résine phénolique, le PP (en noir) est dispersé dans la phase
continue d’EPDM (en blanc).

(b) Lors de l'ajout de la résine phénolique, cette derniere migre vers 'EPDM et la réaction
démarre immédiatement. Les microgels d’'EPDM formés commencent a déformer la matrice

EPDM qui sous I'effet du mélange dynamique commence a s’étirer, alors que le PP coalesce

et devient continu.
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c) Le PP devient de plus en plus continu sous I'effet de I'avancement de la réticulation et des
contraintes en cisaillement et en élongation de plus en plus fortes, aboutissant a une
morphologie de type lamellaire/fibrillaire.

d) A un certain degré de réticulation, les fibrilles d’EPDM formés se rompent sous I'effet des
contraintes importantes liées au mélange

e) Finalement, suite a cette rupture progressive, I'inversion de phase a lieu : 'EPDM réticulé

devient la phase dispersée au sein d’'une matrice PP.

Figure 98 : Mécanisme de développement de morphologie au cours de la réticulation dynamique incluant
I'inversion de phase proposé par Antunes et al. [23].

4.1.2. Dans un procédé continu de type extrusion bi-vis

La réticulation dynamique dans un procédé continu de type extrusion bi-vis, plus concrete
d’un point de vue industriel, est également bien plus complexe dans la mesure ou, en regle générale,
le PP et 'EPDM sont introduits simultanément par la trémie principale. Les autres produits
(plastifiant, charges, stabilisants, systémes de réticulation) peuvent étre introduits par la trémie
et/ou par des doseurs volumétriques additionnels. Les différentes phases de I'élaboration d’un TPV
(fusion du thermoplastique, mélange avec la phase élastomeére, développement de la morphologie,
diffusion et distribution du plastifiant au sein des deux phases, migration de la résine phénolique et
réticulation...) sont extrémement complexes dans la mesure oU ces phénomenes se produisent
simultanément et interagissent les uns avec les autres. Dans la plupart des cas, la morphologie finale
du TPV est obtenue une minute seulement apres introduction de I'agent réticulant [11,13,24].

Machado et al. [13] ont étudié le développement de morphologies de TPV a base de PEHD et
d’EPDM plastifié a différentes compositions le long de I'axe d’'une extrudeuse bi-vis co-rotative. Ils
ont constaté que la température du mélange augmentait trés rapidement dans la premiere zone de
mélange de I'extrudeuse (principalement pour des fortes concentrations en EPDM) et que les taux de
gel résultants dans cette zone étaient proches de 100% avant méme la fin de la fusion de la phase
PEHD. Néanmoins, pour un mélange EPDM/PE 50/50 réticulé, ils ont pu observer une évolution de la
morphologie de la phase EPDM initialement continue, via une morphologie co-continue, vers une

morphologie complétement dispersée controlée par I'avancement de la réticulation. L'inversion de
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phase est également observée pour des taux de gels élevés. Cependant, en augmentant la
composition de la phase EPDM (PE/EPDM 20/80), la réticulation ne suffit pas a provoquer I'inversion
de phase et la phase EPDM reste figée en tant que matrice dans le TPV obtenu.

Récemment, Shahbikian et al. [25] ont également comparé le développement de
morphologies de mélanges PP/EPDM non réticulés et réticulés dans une extrudeuse bi-vis co-rotative
et dans un mélangeur interne. Une morphologie plus fine a été observée pour des mélanges non
réticulés élaborés en extrudeuse bi-vis. Celle-ci a été attribuée aux conditions de mélange (taux de
cisaillement importants) rencontrés dans I'extrudeuse. En ce qui concerne les mélanges réticulés, les
auteurs ont constaté que, malgré les temps de séjour plus faibles rencontrés, I'étape de réticulation
était considérablement accélérée en extrusion mais donnait lieu a une distribution de taille plus large
des microgels d’EPDM dispersés dans la phase PP. Suite a ces résultats, les auteurs recommandent
une addition par étapes de l'agent réticulant sur toute la longueur de la vis, qui, selon eux,
permettrait d’obtenir un gradient de réticulation et ainsi la désintégration compléete de la phase

élastomere en microgels finement dispersés.

4.2. Propriétés mécaniques des TPV

En plus leur caractere thermoplastique, les TPV sont principalement recherchés pour leurs
propriétés mécaniques particulieres. L’élasticité, la résistance a I'impact, la recouvrance élastique (en
compression et en traction, la dureté) font partie des principaux criteres de référence lors du
développement de TPV.

Ainsi, I'effet de la proportion d’élastomeére (réticulé ou non) sur les propriétés de traction et
de résistance a I'impact de mélanges PP/EPDM réticulés a été étudié par Jain et al. [26]. La Figure 99a
montre clairement I'impact de la réticulation de la phase EPDM sur les propriétés aux chocs du
matériau, surtout pour les fortes concentrations de la phase EPDM. La contrainte maximale obtenue
en traction (Figure 99b) semble quant a elle principalement controlée par la concentration en EPDM
et peu dépendante de la réticulation. Néanmoins cette étude se limite a des concentrations en phase
EPDM entre 10 et 40 wt%. Il aurait été d’intéressant d’étudier ces propriétés pour des concentrations

majoritaires en EPDM (~ 50 - 80wt%).
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Figure 99 : a) Evolution de la résistance a I'impact de mélanges PP/EPDM (réticulés ou non) en fonction de la
concentration en EPDM et b) Courbes de traction de mélanges PP/EPDM non-réticulé (traits pointillés) et
réticulés (traits pleins) a pour différentes concentrations de la phase EPDM (10 - 40wt%). D’apres Jain et al.

[26].

Coran et Patel ont réussi a réticuler entierement la phase élastomeére lors de |'étape de
mélange et ont été les premiers a établir un lien entre la morphologie et les propriétés finales de ce
type de matériaux [27,28]. lls ont notamment montré que les propriétés mécaniques obtenues
étaient fortement dépendantes de la taille des particules d’élastomere dispersés au sein de la phase
thermoplastique. Les différentes tailles de particules d’EPDM on été obtenues par broyage d’'EPDM
pré-réticulé. lls ont observé que I'allongement a la rupture ainsi que la contrainte maximale étaient
multipliés par 5 lorsque la taille des particules d’EPDM passaient de 70 a 1 pum. Selon eux, les
particules d’EPDM dispersés se comportent comme des défauts a partir desquels la rupture
macroscopique s’effectue [27]. lls ont donc attribué I'amélioration des propriétés mécaniques a une
diminution de la taille des défauts présents au sein de la matrice.

L'impact de la nature d’une charge de type silice (hydrophile ou hydrophobe) sur les
propriétés de recouvrance élastique de mélanges PP/EDPM 30/70 non réticulés et co-continus a été
étudiée par Martin et al. [29]. Les courbes de recouvrance représentées en Figure 100 montrent une
nette amélioration de la recouvrance élastique apres compression suite a I'ajout de silice
hydrophobe. Les auteurs attribuent ce phénomene a une augmentation de la viscosité due a la

présence de charges qui limite I'écoulement de ’'EPDM lors de la phase de compression ainsi qu’a un

renforcement de l'interface.
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Figure 100 : Recouvrance aprés 25% de déformation en compression (10h a 100°C) de mélanges PP/EPDM
avec et sans silice [29].

4.3. Mécanismes de déformation des TPV

Les mécanismes de déformation de ces matériaux TPV suscitent un intérét constant dans la
communauté scientifique dans la mesure ou I'origine de I’élasticité de ces matériaux reste difficile a
expliciter. En effet, la présence d'une phase thermoplastique PP semi-cristalline et donc
intrinséquement rigide et peu déformable devrait limiter I'élasticité a grande déformation du
matériau. De plus, comment expliquer I'élasticité d’'un TPV lorsque la phase élastomere est
redispersée dans la matrice thermoplastique suite a la réticulation ?

Araghi ainsi que I’Abbee and al. ont obtenus des tailles de particules d’'EPDM différentes en
faisant varier respectivement la vitesse des vis en extrusion bi-vis [30] et la vitesse des pales d’un
mélangeur interne [14]. Pour Araghi, le phénomene de rupture est dominé par un mécanisme de
type crazing (croissance de « craquelures » au niveau de la phase thermoplastique liée a la présence
de particules d’EPDM). L’amélioration des propriétés mécaniques provient d’'une meilleure
suppression de la croissance des zones de crazing liée a la diminution de la taille des particules
dispersées. Cette diminution provoque une division des zones de concentration de contrainte.
L'Abee et al. [14] excluent tout phénomene de crazing et considére que le mécanisme de
déformation majoritaire présent dans les TPV est principalement gouverné par la déformation des
zones cristallines de la phase thermoplastique (mécanisme de type shear yielding). Ce mécanisme de
déformation de la phase PP a également été observé par Van der Wal et al. [31]. La formation
d’espaces interlamellaires sous I'effet de la contrainte est plus efficacement supprimée lorsque le
diametre moyen d, des particules diminue [14].

Yang et al. [32] et auparavant Kikuchi et al. [33] ont étudié les mécanismes de déformation
d’un TPV basé sur un mélange PP/EPDM. Selon eux, les excellentes propriétés en recouvrance
montrées par ces matériaux peuvent étre expliquées en partie grace a la morphologie particuliere
des zones cristallines de PP. Ces dernieres sont fragmentées par la présence d’impuretés (microgels

d’EPDM dans ce cas) rendant ainsi le PP plus déformable. Méme pour des déformations élevées, la
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matrice reste localement en deca de sa limite élastique et se comporte comme un adhésif interfacial
au niveau des microgels d’EPDM interconnectés. Cette déformabilité de la phase PP permise par la
morphologie particuliére des TPV constitue une des clés du mécanisme de recouvrance élastique de
ces mélanges.

Oderkerk et al. [34,35] ont également étudié les morphologies obtenues en AFM pour un
systéme TPV basé sur des mélanges PA6/EPDM 40/60. Ce systéme constitué d’une phase continue
thermoplastique semi-cristalline (PA6) et de « microgels » d’EPDM finement dispersés (Figure 101a)
est soumis a une déformation uniaxiale importante (Figure 101b) puis la morphologie apres

suppression de la déformation est analysée (Figure 101c).

5.0

a) . . ' | sb';

Figure 101: Morphologie de phase (AFM) de mélanges PA6/EPDM 40/60 : a) initiale, b) aprés une
déformation de 100% appliquée dans la direction verticale, c) aprés suppression de la contrainte
(recouvrance 50%).

Lorsque le TPV est soumis a une déformation, la plastification est initiée dans les zones les
plus fines de la matrice, laissant ainsi les zones les plus épaisses de la matrice peu ou pas déformées,
donc peu sollicitées : ces zones non déformées agissent comme des points d’attache entre les
domaines d’élastomere et permettent de transmettre efficacement la contrainte d’une phase a
I'autre. Lorsque la contrainte exercée sur I’échantillon est annulée, la phase élastomére déformée
exerce localement une contrainte de compression due a son caractere élastique et comprime les

ligaments de matrice déformés en les repliant, ce qui assure la recouvrance du matériau (Figure 102).
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Figure 102 : Schéma représentant le mécanisme de déformation et de recouvrance élastique pour le systeme
TPV considéré (PA6/EPDM) [34,35].
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Van Duin [6] a également proposé un modele de déformation mécanique des TPV basé sur
les travaux d’Oderkerk et al. [34,35]. Soumis a une déformation élongationnelle, les domaines
d’EPDM mais aussi les zones amorphes et cristallines de PP s’orientent dans la direction de la
déformation. Apres suppression de la contrainte, la phase EPDM réticulée recouvre jusqu’a un
certain point, entrainant avec elle la couche thermoplastique de PP située a I'’équateur ayant subi

une déformation plastique. Celle-ci se replie et adopte une structure en accordéon (Figure 103).

Figure 103 : Représentation schématique du mécanisme de déformation-recouvrance d’'un matériau TPV [6].

Boyce et al. [36,37] ont également mis en évidence le role de la co-continuité sur le
mécanisme de déformation globale d’'un TPV. Ces travaux essentiellement basés sur de I'analyse
numérique par éléments finis mettent en avant I'importance de la taille caractéristique de la
morphologie co-continue générée. Selon les auteurs, lors d'une déformation, la phase
thermoplastique semi-cristalline n’est que trés peu déformée, et seules les parties les plus fines se
plastifient des les premiers instants de la déformation. La phase continue d’élastomere réticulée se
déforme ensuite trés largement et de fagon réversible, ce qui assure le comportement élastique de
I’ensemble de la structure. L'asymétrie de ce type de morphologie peut également induire une
réduction importante de la déformation plastique de la phase PP et améliorer la recouvrance
élastique aprés suppression de la contrainte. L'interface joue ici un role prépondérant en plus de la
co-continuité : en effet la bonne transmission de cette déformation dans tout le matériau n’est

assurée que si I'adhésion entre les phases est importante.
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Il. PARTIE EXPERIMENTALE

1. Systeme d’étude et Formulation
Le systéme étudié au cours de ce chapitre est basé sur un mélange PP/EPDM 30/70. Ce
dernier a pour particularité de présenter une structure 100% co-continue (cf. Chapitre 4). l'impact de
la réticulation de la phase EPDM sur ce type de morphologie fera donc I'objet d’'une attention toute
particuliére dans ce chapitre. Concernant la formulation d’'un mélange PP/EPDM 30/70 réticulé, nous
nous basons sur une formulation fournie par la société Hutchinson classiquement utilisée dans Ila
mise en oceuvre des TPV (Tableau 11). On notera toutefois que les formulations industrielles sont

généralement bien plus complexes (présence d’additifs, charges et stabilisants supplémentaires).

Produit Phr wt%
EPDM 100 51

PP 60 30.6
Huile 30 15.3
Resol 5 2.6
Irganox® B225 1 0.5

Tableau 11 : Formulation classique d’un mélange PP/EPDM 30/70 réticulé

Deux grades de PP ayant des viscosités significativement différentes sont utilisés : le PP(2) et
le PP(12). L'EPDM utilisé est plastifié a 30phr (EPDM-P). L'EPDM-P étant ici la phase majoritaire, il est
important de préciser que les rapports de viscosité ont également changé. Ces derniers sont indiqués

en gras dans le Tableau 13.

s Phases Rapports de viscosité
Systeme
Matrice Dispersée Na/Nm
PP(2) EPDM-P 0.8

PP(2)/EPDM-P

EPDM-P PP(2) 1.3

PP(12) EPDM-P 2
PP(12)/EPDM-P

EPDM-P PP(12) 0.5

Tableau 12 : Rapports de viscosité en fonction de la nature de la matrice et de la composition

2. Procédure au Haake Rheomix 600

Notre procédure de référence a été développée en nous basant sur les travaux de Martin et
al. [38]. Les différentes étapes sont détaillées ci-dessous et peuvent étre suivies a 'aide d’un

plastogramme (Figure 104).
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e Dans un premier temps, 'EPDM plastifié est introduit a une vitesse des rotors v =50 rpm. La
température de la chambre est fixée a 190°C. Une fois I’élastomere introduit, la vitesse est
montée a 100 rpm pendant une minute afin d’homogénéiser thermiquement le matériau.

e Le PP est ensuite introduit a v = 50 rpm. Apreés fusion des granulés, le stabilisant est ajouté.
Un pic caractéristique (proportionnel a la quantité de PP introduite) et correspondant a
I'introduction puis la fusion des granulés de PP, est observé.

e Le mélange est laissé pendant 5 minutes jusqu’a stabilisation du couple.

e Larésine phénolique est introduite a I'issue des ces étapes. Dans un premier temps, la fusion
de la résine vient enrober le mélange provoquant une chute du couple mesuré. Au fur et a
mesure de la diffusion de la résine et de I'avancement de la réticulation, une importante
remontée du couple est observée. Afin d’assurer une réticulation optimale, le temps de

I’étape de réticulation est fixé a 6 minutes.
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Figure 104 : Evolution du couple en fonction du temps lors de I'élaboration d’'un mélange TPV dans un
mélangeur interne de type Haake Rheomix 600.

3. Procédure développée pour le RMX®
Un protocole particulier a été mis en place afin de pouvoir effectuer cette étape de

réticulation dynamique dans le RMX®.

3.1.Conditions opératoires :

La température du RMX® est fixée a 190°C et I’élément de mélange ayant un diameétre de 4
mm (L/D = 7) est choisi pour cette étude. Le débit de matiére a travers les chambres est également
fixé (Q = 21 cm?/s). Ces conditions ont été optimisées afin d’assurer un bon compromis entre la

qualité de mélange obtenu et les auto-échauffements générés.

152



V. Réticulation dynamique de mélanges PP/EPDM dans le RMX®

3.2. Introduction des composants

L'introduction du PP et de 'EPDM se fait par le bloc de chargement thermorégulé et la voie
latérale, respectivement. Pour plus de détails concernant I'introduction des matériaux, se référer au

Chapitre 1.

Etape 1 : Etablissement de la morphologie du mélange non-réticulé
Afin de pouvoir suivre le développement de la morphologie du mélange PP/EPDM non
réticulé, des séries de 5 cycles sont effectuées avec des temps de pause (t = 3 minutes) entre chaque

série afin de limiter les auto-échauffements.

Etape 2 : Réticulation dynamique

Une fois la morphologie co-continue complétement établie, la résine phénolique est
introduite par la voie latérale et poussée au contact de la matiére a I'aide du piston gauche. Cette
étape est la plus délicate dans mesure ol la résine, initialement solide, se liquéfie trés rapidement au
contact des parois chaudes. Une attention toute particuliere a donc été portée au niveau de
I'introduction de cette résine, surtout en ce qui concerne I'adhésion aux parois. Une fois la résine en
contact avec la matiére, la chambre est rapidement dépressurisée au moyen d’'une pompe a vide et
la deuxiéme étape correspondant a la réticulation dynamique dans le RMX® est lancée.

Cette étape est réalisée sans temps de pause. Le mélange subit donc des contraintes de
cisaillement/élongation en permanence, favorables a la dispersion des microgels d’EPDM en
formation. En contrepartie, la vitesse de déplacement des pistons est divisée par deux (v = 15 mm/s
soit Q = 10 cm®/s) afin de limiter les auto-échauffements compte tenu de temps de réticulation
nécessaire (t = 6 minutes).

Les différentes phases du protocole ainsi que les conditions opératoires correspondantes

sont résumées dans le Tableau 13.

Vitesse de
Etape déplacement
pistons (mm/s)

Nombre Temps de mélange
de cycles correspondant (min)

1 - Etablissement de la morphologie co-continue 30 20° 2

2 - Réticulation dynamique 15 30° 6

? séries de 5 cycles réalisées avec un temps de pause (t=3 minutes)
b séquence continue (sans temps de pause)

Tableau 13 : Protocole de réticulation dynamique mis en place dans le RMX® (T=190°C) pour la réalisation de
TPV de type PP/EPDM 30/70.
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Ill. RESULTATS EXPERIMENTAUX ET DISCUSSION

1. 1%° étape : développement de la morphologie co-continue

1.1. Influence du nombre de cycles sur le développement de la continuité

Avant I'étude d’étudier I'étape de réticulation dynamique, il est nécessaire d’établir une
morphologie co-continue homogéne et stable. Pour cela, I'influence des conditions opératoires dans
le RMX® (diametre de I'élément de mélange, nombre de cycles) a été étudiée afin de pouvoir suivre
le développement de cette co-continuité. La Figure 105 présente les micrographies MEB obtenues en
fonction du temps de mélange (i.e. du nombre de cycles) pour une géométrie donnée d’élément de
mélange (L/D = 7).

La morphologie obtenue aprés 2x5 cycles est tres hétérogéne (Figure 105a). On observe une
alternance de zones riches en PP avec des zones ol la co-continuité se développe progressivement,
indiguant un mauvais mélange distributif. En augmentant le nombre de cycles, on constate une
amélioration de ’homogénéité de mélange apres 3x5 cycles (Figure 105b) pour finalement aboutir a
une morphologie complétement co-continue aprés 4x5 cycles (Figure 105c). Une observation a plus
fort grossissement (Figure 105d) permet de visualiser I'importante interconnectivité du réseau

formé.

Figure 105 : Morphologies de systémes PP(2)/EPDM-P 30/70 (p=1.3) non réticulés élaborés au RMX® (L/D=7,
T=190°C, Q=21 cm’/s) : a) aprés 2x5cycles, b) aprés 3x5 cycles, c-d) aprés 4x5 cycles.
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La méme étude est réalisée, cette fois-ci avec un rapport de viscosité différent (p = 0.5). Une
tendance similaire est observée en Figure 106 avec |I'évolution progressive d’une morphologie trés
mal distribuée (a) vers une morphologie parfaitement co-continue (c-d) en passant par une

morphologie transitoire (b) ol la structure co-continue semble en cours de formation.

Figure 106 : Morphologies de systemes PP(12)/EPDM-P 30/70 (p=0.5) non réticulés élaborés au RMX®
(T=190°C, L/D=7, Q=21 cm3/s) : a) apres 2x5cycles, b) apres 3x5 cycles, c) apres 4x5 cycles.

Ainsi, le rapport de viscosité semble avoir peu d’influence sur le développement de la co-
continuité. Dans les deux cas, une morphologie stable est obtenue aprés 4x5 cycles de mélange. Afin
de pouvoir établir clairement un lien entre les morphologies observées et le développement de cette
co-continuité, nous avons effectué des mesures quantitatives de la continuité de la phase EPDM par
extraction au THF. Les résultats sont reportés en Figure 107, montrant une bonne complémentarité
entre les caractérisations morphologiques et les mesures de continuité de la phase EPDM.

En effet, les morphologies permettent d’apprécier visuellement la structure continue de la
phase PP, la phase EPDM étant le « négatif » de cette derniére extraite par le THF. La possibilité de
pouvoir quantifier cette extraction de la phase EPDM permet également d’accéder a des
informations concernant le développement de ce réseau d’EPDM.

Pour les deux rapports de viscosité concernés, une augmentation linéaire de la continuité
avec le nombre de cycles effectués dans le RMX® est obtenue et, au bout de 20 cycles, un indice de
continuité trés proche de 100% est obtenu. Ceci indique une homogénéisation et le développement
progressif d’'un réseau tridimensionnel d’EPDM 100% continu, en accord avec I'évolution du réseau
complémentaire de PP observé (Figure 105 et Figure 106).
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Les mesures de continuité de la phase EPDM permettent ici de mettre en évidence un impact
du rapport de viscosité sur le développement de la continuité de cette phase. En effet, des valeurs de
continuité supérieures sont obtenues pour le systéme PP(12)/EPDM-P ayant un rapport de viscosité
plus favorable (p = 0.5). Le caractére moins visqueux de la phase minoritaire (PP) ainsi que la tres
faible tension interfaciale du systéme sont ici deux critéres favorables a la déformation/rupture de la

phase dispersée.

100

RMX® (T=190°C, L/D=7, Q=21 cm3/s)

95 A
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Figure 107: Indice de continuité de la phase EPDM en fonction des conditions opératoires au
RMX® (T=190°C, L/D=7, Q=21 cm®/s).

Bhadane et al. [39] ont proposé un modeéle permettant d’illustrer le développement d’une
morphologie co-continue pour un systeme PP/EPDM comprenant une phase EPDM treés visqueuse. lls
ont ainsi pu observer une structure continue inhabituelle pour la phase EPDM comprenant de
grandes particules d’EPDM partiellement coalescés et des particules interconnectées par des fibres
de faible diametre. Un mécanisme lent d’érosion de la surface de la phase EPDM est a l'origine de ces
morphologies atypiques. La combinaison d’une tres faible tension interfaciale avec des rapports de
viscosité trés élevés (p > 10) ont permis d’observer ce phénomene d’érosion, habituellement
difficilement observable au cours |'étape de mélange pour un systéeme ayant un rapport de viscosité
modéré. Les auteurs ont alors proposé un mécanisme d’érosion par collision-coalescence-séparation

illustré en Figure 108 afin de décrire le développement de la continuité de la phase EPDM.

-—) 0 ¢ e 00 )

(a) (b) (¢)

Figure 108 : Description du mécanisme d’érosion de la phase EPDM par un modéle en 3 étapes : a) les
particules d’EPDM fortement visqueuses s’approchent, b) coalescence partielle a I'interface, c) séparation et
génération de fibres stables venant connecter les particules entre elles. D’aprés Bhadane et al. [39].
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1.2.Taux d’insoluble des mélanges PP/EPDM non réticulés

Ainsi, cette premiére étude a permis d’optimiser les conditions opératoires au RMX® afin
d’obtenir une morphologie 100% co-continue pour notre systéme PP/EPDM 30/70. Les résultats
complémentaires obtenus en microscopie électronique a balayage (continuité de la phase PP) ainsi
gue par extraction au THF (continuité de la phase EPDM) ont permis de mettre en évidence une
structure complétement co-continue apres 20 cycles de mélange.

Ces conditions opératoires (température de consigne du mélangeur, diamétre de I'élément
de mélange, nombre de cycles) ont également été optimisées afin de limiter au maximum les auto-
échauffements pouvant conduire a des fractions insolubles d’EPDM caractéristiques d’une auto-
réticulation amorcée thermiquement. Les taux d’insolubles ont également été quantifiés par
extraction au THF (pour plus d’informations sur le protocole adopté, se référer au Chapitre 1). Les
résultats présentés dans le Tableau 14 montrent des taux d’insoluble proches de 5%, ce qui nous
permet de conclure que les conditions opératoires sélectionnées au RMX® ne provoquent pas d’auto-
réticulation de la phase EPDM majoritaire. Ce point est important dans la mesure ou |'efficacité de
|’étape de réticulation chimique réalisée ultérieurement peut étre fortement diminuée par la
présence de ces fractions insolubles. En effet, si les fonctions ENB présentes dans la macromolécule
d’EPDM ont déja réagi par activation thermique, ces derniéres ne sont plus disponibles pour réagir
avec la résine phénolique, diminuant ainsi le nombre de liaisons intermoléculaires et donc la densité

de réticulation du réseau.

Taux d’insolubles de la
Mélange PP/EPDM phase EPDM (Moyenne sur
4 échantillons, %)
PP(2)/EPDM-P (p = 1.3) 6.3+0.8
PP(12)/EPDM-P (p = 0.5) 3.8+1.8

Tableau 14 : Taux d’insoluble de la phase EPDM obtenus par extraction au THF pour un mélange PP/EPDM
30/70 aprés 20 cycles au RMX® (T=190°C, L/D=7, Q=21 cm’/s).

2. 2°™ étape : réticulation dynamique dans le RMX®
Une fois les conditions opératoires dans le RMX® correctement définies et la morphologie co-
continue du mélange PP/EPDM 30/70 générée, il reste a mettre en ceuvre la réticulation sélective de
la phase EPDM au cours de I'étape de mélange. D’un point de vue expérimental, cette étape,
essentielle pour I'obtention des propriétés finales du TPV, va étre effectuée dans le Haake et dans le
RMX®. Les résultats présentés concernent le systéme PP(2)/EPDM 30/70, contenant le grade de PP le
plus visqueux. Une étude approfondie de I'impact de la réticulation sur les morphologies obtenues et

sur les propriétés viscoélastiques et mécaniques des TPV formés sera présentée.
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2.1. Taux d’insoluble des TPV

L'évaluation des taux d’insoluble correspondant a la fraction d’EPDM réticulée est indiquée
dans le Tableau 15. De trés faibles taux d’insolubles sont obtenus avant I'étape de réticulation
dynamique quel que soit le procédé utilisé. Concernant I'étape de réticulation dynamique, le temps
de réaction de la résine phénolique est arbitrairement fixé a 6 minutes dans les deux mélangeurs. On
constate qu’a l'issue de cette étape, des taux d’insolubles trés proches de 100% sont obtenus dans
les deux mélangeurs, ce qui indique une excellente efficacité de la réticulation et donc une tres
bonne densité de réticulation de la phase élastomeére. Le réseau tridimensionnel formé ne peut donc
plus étre solubilisé dans le THF, ce qui conduit a des taux d’insolubles trés élevés. Ce résultat n’est
pas surprenant étant donné que la concentration en résine phénolique (5phr) ainsi que le temps de

réaction ont été optimisés afin d’atteindre une réticulation totale.

Taux d'insoluble ® (%) Energie de mélange (J/g)
Procédé de mélange . f’-\vant. . .Apre:s b . f’-\vant. . .Apre:s b
réticulation réticulation réticulation  réticulation
Haake Rheomix 600 0.9+0.7 99.6+0.1 445 860
RMX® 6.3+0.8 98.2+0.2 415 795

? Réalisé par extraction au THF (Moyenne sur 4 échantillons)
b Temps de réticulation fixé a 6 minutes

Tableau 15 : Taux d’insolubles et énergies de mélange obtenus pour des mélanges PP/EPDM 30/70 avant et
apres I'étape de réticulation dynamique a la résine phénolique.

Au niveau des énergies de mélange fournies dans les deux procédés, le RMX® nécessite
moins d’énergie lors des deux étapes nécessaires a la réalisation d’'un TPV. Cependant, il est
important de noter que ces énergies de mélange peuvent étre ajustées en fonction des conditions
opératoires. Les données indiquées dans le Tableau 15 permettent d’obtenir un ordre de grandeur
de I’énergie nécessaire a la réalisation d’'un TPV. On constate que les énergies de mélanges sont
relativement proches, ce qui nous permet de cibler plus précisément I'impact des écoulements

générés sur les morphologies obtenues.

2.2. Morphologies de systémes PP/EPDM 30/70 réticulés

2.2.1. Extraction sélective de la phase EPDM et observation par MEB
La Figure 109 permet de comparer les morphologies de mélanges PP/EPDM 30/70 obtenues
avant et aprés réticulation dans le Haake Rheomix 600 et dans le RMX®. Concernant les
morphologies de systemes non réticulés (al et a2), I'observation par MEB du faciés de rupture aprés
cryofracture et extraction sélective de la phase EPDM met en évidence une morphologie plus
grossiere développée dans le Haake. En effet, les domaines de la phase PP observable semblent plus
gros indiquant une coalescence plus importante dans le Haake. L'interconnectivité du réseau

tridimensionnel formé par la phase PP restante aprés extraction semble ainsi plus importante dans le
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RMX®. Cependant, la phase EPDM étant complétement extraite, cette technique d’observation ne
permet pas d’avoir acces a la morphologie de la phase EPDM.

Nous considérons maintenant I'influence de la réticulation sur les morphologies obtenues (b1
et b2). Dans les deux cas, la phase EPDM réticulée dynamiquement (phase sombre) ne peut plus étre
correctement extraite a I'aide du THF et se présente sous forme d’une couche enrobant la phase PP
(phase claire). Néanmoins, malgré le moins bon contraste d( a la présence de la phase EPDM, la
séparation de phases est toujours observable et une morphologie co-continue semble obtenue dans
les deux cas. La réticulation semble également avoir un impact sur la taille des domaines de la phase
PP: une coalescence plus importante de la phase PP est observée suite a la réticulation.
L'observation par MEB, bien adaptée et facile a mettre en ceuvre pour les systémes non réticulés
(bon contraste, rendu 3D de la morphologie observée) ne semble donc pas appropriée dans le cas

des systémes PP/EPDM réticulés.

PP

EPDM

Figure 109 : Comparaison des morphologies MEB de mélanges PP(2)/EPDM 30/70 a) non-réticulés et b)
réticulés obtenues au Haake Rheomix 600 (1) et au RMX® (2).

2.2.2. Observation par MET
Afin de palier ces défauts, une observation par MET des systémes PP/EPDM 30/70 réticulés a
été réalisée. Les détails concernant la procédure expérimentale sont indiqués dans le Chapitre 1.
L'observation s’effectue a partir d’'une couche ultramince de TPV découpée a froid a I'aide d’un
cryomicrotome puis prélevée sur une grille adhésive en Formvar®. Les morphologies observées sont

donc des images 2D de structures tridimensionnelles pouvant présenter une certaine anisotropie.
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L'observation des morphologies par cette technique peut donc conduire a des interprétations
erronées. Ainsi, I'observation de la Figure 110 semble indiquer une dispersion de la phase PP dans
une matrice EPDM alors qu’une morphologie co-continue a été clairement mise en évidence par MEB
(cf. Figure 109a2). Arns et al. [40] ont également observé la méme tendance sur des mélanges
PA6/SAN 30/70 présentant une morphologie co-continue anisotrope clairement identifiable en MEB
dans la direction d’extrusion mais apparaissant comme une morphologie dispersée lors de

I’observation de coupes perpendiculaires a la direction d’extrusion.

f Nepom
- >

Réticulation
dynamique

Figure 110 : Morphologies MET d’un mélange PP(2)/EPDM 30/70 : a) avant et b) aprés réticulation dans le
RMX® : Mise en évidence de 'inversion de phase suite a I’étape de réticulation dynamique.

Suite a la réticulation dynamique, on observe une redispersion de la phase EPDM (noire)
dans la phase PP (blanche) caractéristique d’une inversion de phase. Ce résultat permet de valider la
possibilité de réticuler dynamiquement un TPV dans notre RMX®.

Au cours de la réticulation dynamique, la densité de réticulation de la phase EPDM augmente
fortement provoquant une augmentation de la viscosité. Parallelement a ce phénomene, les
contraintes en cisaillement/élongation liées au mélange dynamique deviennent de plus en plus
importantes provoquant la rupture de la phase EPDM en fins agglomérats ou microgels. Les
microgels formés ont une taille comprise entre 2 et 5 um. Le PP, bien que minoritaire peut alors
constituer une phase continue autour de ces microgels d’EPDM.

L'obtention d’une inversion de phase, nécessaire afin d’obtenir un TPV présentant des
propriétés optimales, reste néanmoins difficile a prédire. Ceci provient de la difficulté de pouvoir
découpler la cinétique de réticulation de la phase élastomére avec le développement des
morphologies au cours du mélange. Radusch et al. [18] ont ainsi montré qu’une densité de
réticulation de la phase élastomere obtenue trop rapidement empéche le processus de rupture des
particules d’EPDM, menant ainsi a une inversion de phase incompléte. En ce qui concerne les
mécanismes de dispersion de la phase élastomére réticulée, Martin et al. [38] ont ainsi pu établir
gu’au-dela d’un taux d’insoluble de 70%, les mécanismes dispersifs de déformation/rupture de

particules viscoélastiques (mécanismes de Rayleigh-Taylor) traditionnellement en jeu au cours du
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mélange étaient remplacés par un mécanisme d’érosion lié a I'action mécanique de mélangeage et

permettant la fragmentation progressive mais plus grossiére de la phase réticulée.

2.2.3. Observation par AFM

Des morphologies de mélanges PP/EPDM 30/70 ont également pu étre effectuées par AFM.
Cette technique, de fagon similaire au MET, n"autorise qu’une visualisation en deux dimensions d’une
morphologie tridimensionnelle. Néanmoins, le principal avantage de cette technique réside dans la
préparation en amont des échantillons a observer. En effet, seul un surfacage a froid est nécessaire
afin d’obtenir une surface parfaitement plane avant I'observation. Cette technique ne nécessite pas
non plus d’extraction sélective d’une des phases ou d’utilisation d’agent contrastant, le contraste
obtenu est ici d0 a la différence de réponse viscoélastique entre les deux phases [41,42].

Une morphologie co-continue présentant a la fois des inclusions de la phase PP (claire) dans
la phase EPDM (foncée) et réciproquement est mise en évidence en Figure 111a. Suite a I'étape de
réticulation dynamique, on observe une réagglomération de la phase EPDM, mais pas d’inversion de
phase explicite, comme observée en MET (cf. Figure 110b). La morphologie finale observée ici semble

conserver un caractere co-continu.

EPDM

PP

Figure 111 : Morphologies de phase de mélanges PP(2)/EPDM 30/70 réalisés dans le RMX® (AFM mode
tapping) : a) mélange non réticulé, b) mélange réticulé (Resol 5phr)

2.2.4. Bilan concernant les morphologies
Cette étude morphologique de matériaux TPV a base de mélanges PP/EPDM nous a permis
de mettre en avant la complexité liée a I'observation de la microstructure tridimensionnelle de ces
matériaux. Nous avons montré qu’un couplage entre différentes techniques microscopiques s’avérait
nécessaire afin de caractériser ces morphologies complexes. De par sa simplicité d’utilisation et de
préparation des échantillons, ’'AFM semble étre, a ce jour, la technique la plus aboutie pour
I’observation de la microstructure des TPV [25,34,43,44]. Néanmoins, tout comme le MET, elle ne

permet qu’un rendu en 2D de ces morphologies.
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Cette étude a également permis de mettre en évidence I'impact de la réticulation dynamique sur les
morphologies :
e Avant la réticulation, le mélange PP/EPDM 30/70 présente une structure co-continue
parfaitement définie et homogene
e Suite a la réticulation dynamique, I'augmentation sélective de la viscosité de la phase EPDM
couplée aux contraintes liées au mélange induisent une redispersion plus ou moins compléete
de cette phase initialement continue. Ceci conduit a une morphologie complexe comprenant
a la fois des zones ou les deux phases sont continues ainsi que des zones ou la phase EPDM
réticulée est présente sous forme d’agglomérats dispersés dans la phase PP (inversion de
phase).
Cette hétérogénéité de structure résultant de la réticulation dynamique a également été
observée par Machado et al. [13]. La Figure 112 montre tres nettement une morphologie ou

coexistent des agglomérats d’EPDM dispersés avec des zones co-continues.

f; EPDM dispersé

"~ Matrice HDPE

Figure 112 : Mise en évidence de I'hétérogénéité de structure suite a la réticulation dynamique d’un mélange
HDPE/EPDM 50/50 réticulé avec une résine phénolique. Traduction de Machado et al. [13].

3. Comportement rhéologique des TPV

3.1. Influence de la réticulation sur la rhéologie de mélanges PP/EPDM 30/70

L'influence de la réticulation sur les propriétés viscoélastiques d’un mélange PP(2) 30/70
élaboré dans le RMX® est représenté en Figure 111. Concernant le mélange non réticulé (Figure 22a),
nous rappelons que ce dernier présente une morphologie co-continue. Typiquement, a basse
fréquence, on remarque I'absence de zone terminale : les valeurs des modules G’ et G”” sont proches

et suivent le méme comportement en loi de puissance (G’ ~ G ~ w®*)

. D’apres Castro et al. [45], |a
rhéologie d’un systeme présentant une morphologie co-continue peut étre décrite par une approche
de type « gel chimique ». Le point de gel est ici assimilé a la percolation de la phase EPDM,

initialement dispersée, formant un réseau tridimensionnel et continu.
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La réticulation dynamique a l'aide de la résine phénolique change considérablement le
comportement viscoélastique du matériau (Figure 113b). Au niveau de la morphologie du TPV formé,
la réticulation provoque une redispersion plus ou moins compléete sous forme de microgels de
particules d’EPDM fortement réticulées et trés denses au sein de la matrice PP. Par analogie, le
comportement viscoélastique de ce type de structure peut étre assimilé a celui de polymeéres
fortement chargés [46-48]. Un comportement rhéofluidifiant prononcé est observé a haute
fréquence. La viscosité suit une évolution en loi de puissance méme pour de faibles déformations
(viscosité newtonienne non atteinte). De méme la loi de Cox-Merz n’est pas vérifié [49]. Le module
élastique G’ est supérieur au module visqueux G” pour toute la gamme de fréquence. A basse

992) " a valeur au plateau est de

fréquence, un plateau est observé pour le module élastique (G' ~ w
35000 Pa apres réticulation, soit 12 fois la valeur obtenue avant réticulation. Cette valeur de G’ a
basse fréquence lorsque la densité de réticulation augmente [43]. Contrairement au module

élastique, le module visqueux G” est trés peu influencé par la réticulation.
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Figure 113 : Balayage en fréquence du mélange PP(2)/EPDM 30/70 : a) non réticulé, b) réticulé
dynamiquement dans le RMX®.

3.2. Influence du procédé de mise en ceuvre sur les propriétés viscoélastiques

L'influence du procédé de mise en ceuvre sur les propriétés viscoélastiques des TPV formés
est représentée en Figure 114. Ici, tan(8) est choisi comme critére de comparaison dans la mesure
ou, par définition, tan(6) est défini comme le rapport entre les composantes élastiques et visqueuses
du matériau. Concernant les TPV, la principale propriété recherchée est I'élasticité, c'est-a-dire un
tan(6) tendant vers 0.

Avant réticulation, les mélanges 30/70 montrent un tan(6) proche de 1, indiquant un
comportement proche de I'EPDM pur. Ce résultat n’est pas surprenant dans la mesure ou la fraction
massique d’EPDM dans le mélange binaire est de 70wt%. Les propriétés viscoélastiques du mélange
sont donc essentiellement liées a la composition de ce dernier et la morphologie co-continue permet

une contribution maximale des propriétés viscoélastiques de chacune des phases. A basse fréquence,

aboré dans le RMX® sont inférieures a
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celles obtenues dans le Haake. Elles sont également inférieures a 1 sur toute la gamme de fréquence,
indiquant un caractére élastique prépondérant. Nous proposons deux hypotheses permettant
d’expliquer ce phénomeéne :

e |es taux d’insoluble suite au mélange dans le RMX®, bien que tres faibles, sont légerement
supérieurs a ceux obtenus dans le Haake (cf. Tableau 15). La présence d’une fraction
insoluble, caractéristique d’une auto-réticulation de la phase EPDM, provoquerait une
augmentation de |’élasticité du matériau et donc une diminution du tan(6).

e Le mélange élaboré dans le RMX® présente une morphologie co-continue plus fine, avec un
réseau tridimensionnel plus interconnecté, ce qui provoque un excés d’élasticité liée a

I"augmentation de I'aire interfaciale.

La réticulation dynamique provoque une nette diminution de tan(&) sur toute la gamme de
fréquence avec des valeurs a basse fréquence proche de 0.1. Ceci indique un comportement tres
élastique, proche de celui s’un solide élastique idéal (tan(6)=0). On remarquera que le procédé de
mise en ceuvre utilisé n’a pas d’influence sur le comportement viscoélastique final du TPV. Ceci est
cohérent avec les taux d’insolubles (cf. Tableau 15) sensiblement identiques obtenus (~ 98% dans les
deux procédés) et les morphologies similaires observées a I'issu de I’étape de réticulation (cf. Figure

109).

1.2
1 L
0.8 r
206 Réticulation dynamique
S (Resol 5phr)
04 -
0.2 r
0 Lol Lol N | I
0.01 0.1 1 10 10C
-0-tan(6)30/70 NR Haake -o-tan(6)30/70 NR RMX
‘O-tan(6)30/70 R Haake w (rad/s) _m 1an(s)30/70 RRMX

Figure 114 : Tan(8) de mélanges PP/EPDM 30/70 non réticulés (losanges) et réticulés (carrés) élaborés dans
le Haake (symboles blancs) et dans le RMX® (symboles noirs)

Malgré les nombreuses études menées sur la rhéologie des TPV [46,48-52], peu de ces
travaux ont tenté de modéliser le comportement rhéologique de ces matériaux. Nous avons pu voir
précédemment (cf. Chapitre 4) que des modeles issus de la modélisation micromécanique ont été

testé afin de pouvoir prédire le comportement viscoélastique des TPV. On peut citer le modele de
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Coran et Patel [53] et le modele de Veenstra [54]. Ces deux modeéles sont basés sur des combinaisons

de modeles série (Eq. 1) et parallele (Eq. 2).

-1
G:érie = (pi + (pi (1)
G, G,
G, =9,G; +9,G, (2)
ou: 1 et 2 représentent respectivement la phase PP et la phase EPDM

G* et ¢; sont les modules complexes et fractions volumiques de la phase i.

Le modele de Coran et Patel est défini par :

G:?oran =fG; + (1_f)G:érie (3)
ou: f est le degré d’applicabilité du modeéle parallele. Ce parametre permet de quantifier la

continuité de la phase possédant le plus haut module (I'EPDM dans notre cas).

Le modeéle de Veenstra (Venstra-D) s’exprime quant a lui par :

. a’bG; +(a® +2ab +b*)G,G;, +ab’°G,
GVeenstra,D = * * (4)
bG, +aG,
Le facteur a est relié a la fraction volumique de la premiére phase par :
9, =3a%-2a° (5)

Réciproquement, b = 1-a. Ainsi, b est relié a la fraction volumique de la deuxiéme phase par :

0, =3b% — 2p° (6)

Pour les deux modeéles, les parametres sont donc reliés a la composition et a la morphologie
des mélanges. Sengers et al. [48] ont ainsi tenté d’adapter ces modeles afin de modéliser le
comportement de mélanges PP/SEBS et PP/EPDM réticulés dynamigquement. Les auteurs ont trouvé

un bon accord entre les propriétés viscoélastiques des mélanges PP/SEBS et le modéle Veenstra-D.

En partant de l'analogie avec les systemes fortement chargés, Goharpey et al. [50] ont
observé que le comportement rhéologique des TPV était en bon accord avec celui prédit par le

modele de Jarzebski [55], initialement développé pour des suspensions :

t 9l (olo,) | ..
susp ¥ 8 l:l_(q)/(pm)lls
ou: ¢ est la concentration de la phase dispersée

., est la fraction d’empilement compact maximal des particules d’EPDM réticulées ($=0.64)
T représente le seuil d’écoulement

n est I'indice d’écoulement
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Les auteurs ont obtenu un bon accord entre le comportement rhéologique d’'un mélange
PP/EPDM 40/60 réticulé dynamiquement et le modéle de Jarzebski. Ces mémes auteurs ont
également utilisé un modele de Palierne modifié. Le modele de Palierne original est simplifié afin de
se rapprocher de I'équation d’Einstein servant a décrire une suspension diluée contenant des
sphéres rigides et une contribution additionnelle prenant en compte I'agglomération des particules
réticulés (et donc la fraction maximal d’empilement ¢,,) :

2
o=l 2 |ra,| 2| v iR

G m
O (O 1-2¢H H=1/2

(8)

Dans ce modeéle a; = -6.1 x 10* et a, = 2.2 x 10° sont des parameétres définis empiriquement.
Les auteurs ont également trouvé une bonne corrélation entre leur modeéle de Palierne
modifié et le comportement viscoélastique pour des mélanges PP/EPDM présentant une phase

réticulée majoritaire (60 wt%).

4. Propriétés mécaniques des TPV

Afin d’évaluer les propriétés mécaniques des TPV réalisés, des essais en traction simple ont
été effectués. La vitesse de déplacement de la traverse est fixée a 50 mm/min, ce qui correspond a

une vitesse de déformation initiale £ de 1.67 x 10%s™.

4.1. Impact de la réticulation sur les propriétés mécaniques

La Figure 115 permet de visualiser I'influence de la réticulation dynamique sur les propriétés
mécaniques d’un mélange PP(2) 30/70 non réticulé élaboré au RMX®. Le mélange non réticulé
présente un allongement maximal a la rupture de 215% et une contrainte maximale de 2.2 MPa. Ces
valeurs sont relativement faibles pour I'application finale recherchée pour ce type de matériau et en
particulier pour la recouvrance élastique. Ces propriétés sont assez proches de celles d’'un EPDM
plastifié non réticulé (non représenté sur la Figure 115). La détermination des propriétés mécaniques
de ce dernier s’est avérée difficile a cause de la sensibilité de la cellule de mesure. En effet la
contrainte maximale pour cet échantillon n’excede pas 0.5 MPa et I'allongement maximal est
inférieur a 100%.

Les propriétés finales du mélange physique PP(2) 30/70 peuvent donc étre interprétées
comme la moyenne pondérée des différentes phases en présence. Le gain en élasticité peut quant a
lui étre expliqué par la morphologie co-continue développée pour ce type de mélange.

La réticulation dynamique change radicalement le comportement mécanique du mélange
PP(2) 30/70 : un allongement maximal a la rupture de 620% (soit une valeur 3 fois supérieure a celle
obtenue pour un échantillon non réticulé) est atteint pour une contrainte maximale 6 fois supérieure
a celle de I"échantillon non réticulé (13.2 MPa). Ce gain en élasticité peut étre attribué a densité de

réticulation élevée de la phase EPDM (~ 98%). En effet la réticulation, crée des ponts chimiques
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intermoléculaires stables et donc un réseau covalent tridimensionnel. Statistiquement,
I"augmentation du nombre de ces liaisons covalentes intermoléculaires va diminuer la distance entre
deux points de réticulation et de ce fait diminuer la masse molaire entre ces ponts chimiques (M,).
Celle-ci dépend du nombre de fonctions diénes pouvant réagir et de |'efficacité de la réticulation.

L’élasticité du réseau réticulé formé peut donc étre théoriquement décrite [56] par :

RT
G, = PR ORT (9)
MC
ou: v est le nombre de moles de chaines actives par unité de volume

M. est la masse molaire moyenne de ces chaines
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Figure 115: Comportement mécanique de mélanges PP(2) 30/70 non-réticulé et réticulé (Resol, 5phr)
réalisés au RMX® (Traction simple, T=25°C, v=50 mm/s).

Néanmoins, |'élasticité seule de la phase EPDM suite a la réticulation ne suffit pas a expliquer
les bonnes propriétés du TPV formé. En effet ce matériau contient 30% de PP, matériau semi-
cristallin et par définition peu déformable (cf. Figure 115). La nature semi-cristalline de cette phase
PP ainsi que la morphologie finale obtenue suite a la réticulation dynamique sont les deux clés
nécessaires a la compréhension des mécanismes de déformation d’un TPV. Les différentes études
liées aux mécanismes de déformation de matériaux TPV [6,14,30-37] ont été résumées dans la partie
bibliographique de ce Chapitre 5 (cf. 1.4.3). Ces études ont permis de constater que, outre la
déformation permise par la phase EPDM réticulée, I'origine de la déformabilité et de la recouvrance
élastique des TPV était due a plusieurs facteurs :

e Le mécanisme de déformation de type shear yielding de la phase PP s’avere étre le
mécanisme de déformation principale des TPV. Des cavités interlamellaires apparaissent
progressivement au cours de la déformation et sont responsables de la fracture

macroscopique de I’échantillon [14]. La diminution de la taille des particules d’EPDM
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réticulés contribue significativement a retarder I'apparition de ces cavités et donc a
améliorer les propriétés mécaniques finales de ces matériaux.

e La recouvrance élastique est permise par la déformation initiale des zones de PP les plus
fines entourant les inclusions d’EPDM réticulées. Ces zones vont subir une déformation dans
la limite élastique du PP, et agir comme un adhésif in-situ pour les particules d’EPDM
interconnectées [33]. La recouvrance globale du matériau est assurée par la recouvrance de
la phase EPDM réticulée, cette derniere entrainant avec elle en la repliant la phase PP située

Iy

a

"équateur des inclusions [6,34,35].

e Enfin, I'échelle de taille de la morphologie co-continue générée suite a la réticulation ainsi
que la nature de l'interface ont un impact sur les propriétés finales [36,37].

e D’autres facteurs, liés a la réticulation de la phase EPDM peuvent avoir un impact sur les
propriétés élastiques. En effet, outre la densité de réticulation en elle-méme, ’homogénéité
du réseau formé doit étre considérée. Des variations de densité du réseau réticulé,
provoquées par exemple par une mauvaise distribution/dispersion de la résine phénolique
dans I'ensemble du matériau peut provoquer une rupture macroscopique prématurée de

I’échantillon.

4.2. Impact du procédé de mise en ceuvre sur les propriétés mécaniques

L'impact du procédé de mise en ceuvre (Haake vs. RMX®) sur les propriétés mécaniques
finales est indiqué en Figure 116. A la vitesse de déformation de 50 mm/min, on constate peu
d’influence du procédé sur l'allongement a la rupture et la contrainte maximale de mélanges
PP(2)/EPDM 30/70 non réticulés. On notera que pour les échantillons concernés, le module d’Young,
indicateur d’une certaine rigidité de I’échantillon, est déterminé dans la limite élastique (i.e. pour de
faibles déformations) avant I"apparition de déformations irréversibles. Ce critére a ici peu de sens
physique dans la mesure ol la principale propriété de I’échantillon recherchée est la recouvrance de
I’élasticité, et ce méme apres des déformations importantes. De ce fait les valeurs de module
d’Young indiquées en Figure 116 sont tres faibles.

Apres |'étape de réticulation dynamique, nous constatons pour les deux procédés une nette
amélioration de I'allongement maximal a la rupture. Ce dernier est multiplié par un facteur 3 suite a
la réticulation quel que soit le procédé considéré. Si I'on compare les deux procédés entre eux, des
valeurs supérieures de la contrainte maximale (+ 105%) ainsi que de l'allongement maximal a la

rupture (+ 20%) sont obtenues pour des TPV élaborés au RMX® par rapport a ceux réalisés au Haake.
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Figure 116 : Propriétés mécaniques (moyenne sur 5 éprouvettes) de mélanges PP(2)/EPDM non-réticulés
(NR) et réticulés (R) (Traction simple, T=25°C, v=50mm/min) - Comparaison entre le Haake et le RMX®.

Cette amélioration des propriétés finales suite a la réticulation dans le RMX® est néanmoins
difficile a relier directement au procédé utilisé. En effet, nous avons pu constater que les
phénomenes physico-chimiques en jeu dans le développement des morphologies de ces matériaux
réticulés (et donc des propriétés finales) étaient nombreux et interdépendants. Les taux d’insolubles
élevés (~98%) et sensiblement identiques obtenus dans les deux mélangeurs permettent de penser
que I'amélioration des propriétés observée pour des mélanges PP/EPDM 30/70 réticulés dans le
RMX® proviendrait essentiellement d’une différence au niveau des morphologies observées

Cependant, I'observation microscopique de ces matériaux réticulés n’a pas permis de mettre
en évidence une influence majeure du procédé sur les morphologies observées. Néanmoins, une
bonne répartition de la résine phénolique au cours du mélange, une bonne dispersion des microgels
d’EPDM au cours de |'étape de réticulation dans le RMX® (cf. Figure 109b2 et Figure 110b) ainsi que
I’établissement de morphologies co-continues présentant une échelle de taille faible (cf. Figure 111b)
avec une largeur des domaines de PP située entre 1 et 2 um (cf. Figure 111b) peuvent expliquer le

bon comportement mécanique observé suite a la réticulation dans le RMX®.
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CONCLUSIONS

Ces premiers résultats ont permis de valider la procédure de réticulation dynamique
développée dans le RMX® au cours de cette these. L’étude bibliographique ainsi que les résultats
expérimentaux obtenus ont permis de mettre en relief la complexité des phénomenes physico-
chimiques (cinétique de réticulation, augmentation sélective de la viscosité de la phase EPDM,
inversion de phase...) mis en jeu au cours de cette étape cruciale pour I’établissement des propriétés
élastiques finales du TPV.

Le couplage de plusieurs techniques microscopiques (MEB, MET, AFM) a permis de mettre en
évidence le développement d’une morphologie complexe de notre mélange PP/EPDM 30/70 suite a
I’étape de réticulation comprenant a la fois des zones ou I'inversion de phase a eu lieu (redispersion
de 'EPDM réticulé sous forme d’agglomérats plus ou moins interconnectés) ainsi que des zones ou
les deux phases présentent une structure continue.

L'impact du procédé sur les propriétés viscoélastiques et mécaniques du TPV formé est
cependant relativement modéré. Cela peut s’expliquer par la similitude des morphologies observées
suite a la réticulation dynamique dans les deux procédés ainsi que par les taux d’insoluble tres élevés
obtenus dans les deux cas.

Néanmoins, cette phase de réticulation dynamique représentant I'étape-clé quant a
I’obtention des propriétés finales de ces TPV pourrait encore faire I'objet d’améliorations au niveau
du RMX®. Ainsi, on pourrait tout a fait imaginer une procédure faisant intervenir une résine
phénolique présentant une cinétique de réticulation plus lente a la température de mise en ceuvre
(T=190°C). Cette derniére couplée a un mélange intensif dés I'introduction des composants dans le
mélangeur permettrait a la fois une bonne distribution/diffusion de la résine avant que celle-ci n’ait

réellement commencée a réagir avec I'EPDM.

Les informations apportées par la littérature et par cette étude nous permettent de proposer
le mécanisme suivant lors de I'étape de réticulation dynamique. Dans un premier temps, les
contraintes de cisaillement/élongation générées dans le RMX® favorisent les mécanismes de
déformation/rupture/coalescence de particules viscoélastiques (mécanismes de Rayleigh-Taylor). La
réticulation, pour étre efficace, nécessite donc une répartition uniforme de I'agent réticulant dans
une phase élastomére correctement dispersée. Les contraintes liées a I'écoulement ainsi que
I"augmentation progressive de la viscosité de la phase EPDM, conduisent a la fragmentation de la
phase EPDM, initialement continue, sous forme de microgels d’EPDM plus ou moins interconnectés.
Au-dela d’un certain degré d’avancement de la réticulation correspondant a un taux d’insoluble de

70% [38], la dispersion de ces microgels d’EPDM est cette fois assurée par un mécanisme d’érosion
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de la phase réticulée [20] permettant toujours une fragmentation des microgels d’EPDM tout en
conduisant a une dispersion moins homogéne.

A travers la compréhension de ce mécanisme complexe qui entre en jeu dans le
développement de la morphologie d'un TPV, la phase déterminante pour I'obtention de
morphologies fines et donc de propriétés finales optimales semble donc étre la phase de formation
des microgels d’EPDM a partir de la structure initialement co-continue (pour des taux d’insoluble
compris entre 0 et 70%). Une optimisation des conditions opératoires au RMX® lors de cette phase
permettrait ainsi d’aboutir a une redispersion plus fine des microgels en formation et ainsi faciliter
I'inversion de phase. De plus, similairement aux travaux initiés par Martin et al. [38], nous pourrions
imaginer d’étudier I'impact de notre procédé de mélange élongationnel sur la dispersion d’une phase
élastomere préalablement réticulée afin de vérifier si une meilleure dispersion est obtenue pour ce

taux d’insoluble critique établi a 70%.
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INTRODUCTION

L'objectif de ce dernier chapitre est d’étudier la dispersion de nanocharges lamellaires
conductrices a base de graphéne. Depuis I'obtention du prix Nobel de Physique par Geim et
Novoselov en 2010 pour leur étude des propriétés physiques du graphene en 2004 [1], ce matériau a
suscité un émoi considérable au sein de la communauté scientifique internationale et a ouvert de
nouvelles voies de recherche dans différents domaines (physique théorique, nanoélectronique,
chimie, nanocomposites). Cette étude s’inscrit dans le projet MACOPHENE, en partenariat avec la
société Hutchinson et le laboratoire d’Ingénierie des Matériaux Polymeres (IMP) de Lyon, et visant a
développer de nouveaux matériaux composites conducteurs. Ces matériaux sont généralement
constitués d’'une matrice polymere isolante et de particules conductrices carbonées (noir de carbone,
nanotubes de carbone) ou métalliques.

L'enjeu principal de ce projet vise a développer de nouvelles voies de synthese et de
dispersion a partir de charges graphitiques. Les feuillets élémentaires du graphite, connus sous le
nom de graphéne, présentent d’excellentes propriétés électriques ainsi qu’un facteur de forme élevé
(D/e > 100) [2,3], et représentent ainsi une alternative séduisante aux nanotubes de carbone (NTCs).
Ces charges de type 1D sont également connues pour leur facteur de forme élevé mais sont
également a l'origine de matériaux fortement anisotropes, et présentent généralement des
problémes de dispersion au sein d’'une matrice polymere (agrégation sous forme de « fagots ») voire
de toxicité (inhalation/ingestion de nanoparticules).

La dispersion de charges graphitiques lamellaires sous forme de feuillets individualisés de
graphene dans une matrice polymeére représente ainsi un enjeu scientifique considérable, tant d’un
point de vue académique qu’industriel (développement de nouveaux matériaux conducteurs,
blindage électromagnétique). L'obtention d’une dispersion nanométrique de la charge est
indispensable afin d’obtenir des seuils de percolation rhéologique et électrique les plus bas possibles.
Une premiére voie de recherche développée au laboratoire IMP de Lyon (These A. Guimont) et basée
sur une approche « chimique » vise a obtenir des feuillets fonctionnalisés et individuels de graphéne
en partant d’une charge de type graphite oxydé (GO). Une approche orientée « procédé »
développée ce dernier chapitre vise a tester les potentialités d’un nouveau procédé de mélange
(RMX®) afin de voir I'impact des écoulements élongationnels sur la dispersion/exfoliation de charges
graphitiques lamellaires.

Une premiére partie va donc présenter un état de I'art des principales charges graphitiques
lamellaires dérivées du graphene, leurs voies d’obtention et leurs principales propriétés. Ce domaine
de recherche, exceptionnellement vaste, va étre limité dans notre cas a une application précise :

I'incorporation de ces charges conductrices de type GNP (Graphite Nano-Platelet) et TrGO (GO réduit
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thermiquement) a I'état fondu dans une matrice polymere. Les principales voies de dispersion seront
présentées ainsi que les propriétés rhéologiques, mécaniques et électriques des composites formés.

Expérimentalement, une seconde parties sera consacrée a I'étude d’une charge graphitique
lamellaire de type « Graphite Nano-Platelet » (GNP) et commercialisée sous le nom xGNP™. Les
résultats concernant la caractérisation structurale (MEB, DRX) et thermiques (ATG) du XGNP seront
présentées.

Ensuite, une approche visant a disperser ces charges dans une matrice polyoléfine (PP)
hydrophobe non compatibilisée et compatibilisée a I'aide de polypropyléne-greffé-anhydride
maléique (PP-g-MA) sera présentée ainsi que les propriétés rhéologiques, mécaniques, électriques et
thermiques des composites formés. Une attention toute particuliere sera portée sur I'impact du
mélange élongationnel sur I'état de dispersion.

Enfin, la dispersion de xGNP dans mélange biphasique PP/EPDM présentant une structure co-
continue sera présentée ainsi que la caractérisation morphologique et électrique du systéme ternaire

formé.
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I. ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE

1. Structure et propriétés remarquables du graphéne

Le graphene est devenu ces dernieres années I'objet d’une intense activité de recherche, en
raison de ses propriétés physiques remarquables [1,4]. Ce matériau n’a, a priori, rien
d’extraordinaire : il s’agit d’une couche plane d’atomes de carbone sp?, constituée par la répétition
de motifs hexagonaux ou les atomes de carbone sont situés a chacun des 6 sommets. Cette structure
cristalline bidimensionnelle possede une épaisseur atomique et rappelle ainsi une structure en forme
de nid d’abeilles. Geim et Novoselov [5] ont décrit le grapheéne comme I’élément constitutif principal
de toutes les différentes formes allotropes de carbone (Figure 117). Enroulé, il permet de fabriquer
des fulleréenes (0OD). Replié sur lui-méme, un mono-feuillet de graphéne forme un nanotube de
carbone (1D). Enfin plusieurs feuilles de graphéne superposées constituent le graphite (3D), présent
abondamment a I'état naturel. En 2008, on estime la production mondiale de graphite a pres de un

million de tonnes.

Figure 117 : Le graphéne en tant que « brique élémentaire » de toutes les différentes formes allotropes du
carbone. D’apres [5].

La premiére méthode visant a produire des mono-feuillets de graphene a été reportée dans la
littérature en 1979 [6]. En 2004, deux chercheurs britanniques, Geim et Novoselov, publient des
résultats obtenus a partir d’'une monocouche de graphéne, elle-méme obtenue par exfoliation
micromécanique [1]. Cette méthode également connue sous le nom de « Scotch tape method » ou
méthode « peel-of » consiste a peler a I'aide d’un ruban adhésif, des cristaux de graphite, feuillet
apres feuillet. L’étude de ces mono-feuillets d’épaisseur atomique (Figure 118) a mis en évidence des
propriétés électroniques, thermiques et mécaniques remarquables :

e Avec un module d’Young de 1 TPa et une contrainte maximale de 130 GPa, le graphéne est

tout simplement le matériau le plus résistant jamais mesuré [7].
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e |l possede une conductivité thermique de 5000 W.m™.K?, correspondant aux plus hautes
valeurs reportées pour des nanotubes de carbone [8].

e Le graphéne posséde une trés forte mobilité électronique (1 = 200 000 cm?.V''.s?) [9] ainsi
qu’une conductivité électrique o de 6 x 10* S/cm [10]. Ces propriétés sont également
associées a un phénomene de transport de charges intéressant : I'effet Hall [11]. Lorsque le
graphene est traversé par un courant et soumis a un champ électromagnétique
perpendiculaire au courant, il y a création d’une différence de potentiel au sein du matériau.

e Une trés grande surface spécifique théorique jusqu’a 2630 m?/g [12] couplée & des une
bonne imperméabilité aux gaz [13] font du graphéne le candidat idéal en tant que

nanocharge visant a améliorer les propriétés mécaniques, thermiques, électriques et

barrieres des polymeéres.

Figure 118 : Observation d’'un mono-feuillet de graphéne d’épaisseur atomique : a) par AFM, b) par MET, c)
par MEB. D’aprés Geim et al. [5].

Les propriétés intrinséques exceptionnelles décrites précédemment ont été comparées a
celles d’autres matériaux dans le Tableau 16. Un énorme intérét de la part de la communauté
scientifique et de nombreuses recherches académiques et industrielles ont lieu a travers le monde

afin de pouvoir produire des matériaux nanostructurés a base de graphene.

Module de Young Conductivité thermique Mobilité électronique

Matériau (GPa) (W.m2.K?) (cm2.Vts)
Graphéne 1100 5000 200 000
Aluminium 69 237 -
Cuivre 124 390 -
Polyoléfine 0,2a1 0,2 -
Nanotubes de 1200 i 100 000
carbone

Silicium - - 1400

Tableau 16 : Comparaison des propriétés thermiques, mécaniques et électroniques du graphéne avec celles
de différents matériaux.

Cet engouement est clairement mis en évidence par la croissance exponentielle du nombre
de publications comportant le terme « graphene composites » comme mot-clé dans les bases de

données scientifiques mondiales (Figure 119).
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Figure 119 : Nombre de publications scientifiques par année comportant le mot-clé « graphene composites »
(Source : ISI Web of Knowledge, Thomson Reuters, Septembre 2012).
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2. Voie d’obtention du graphéne
Le but de cette étude bibliographique n’étant pas de détailler les nombreuses voies de
production de graphéne envisagées dans la littérature, nous invitons le lecteur a se référer plus
précisément aux articles publiés par Kim et al. [14] ainsi que par Potts et al. [15] qui décrivent
exhaustivement les différentes avancées dans le domaine des matériaux composites a base de
graphene. On distingue deux approches dans la littérature : I'approche bottom-up ainsi que

I"approche top down.

2.1.’approche bottom-up :

le graphéne peut étre obtenu par différentes méthodes telles que I'exfoliation micro-
mécanique [1], le dépo6t chimique en phase vapeur (CVD) [16-19], la décharge d’arc électrique
[20,21], la croissance épitaxiale sur carbure de silicium (SiC) [22-24], la synthése a partir de
précurseurs chimiques [25], I'ouverture de nanotubes de carbone [26-28] et I'auto-assemblage de
tensio-actifs [29]. Ces différentes méthodes permettent d’obtenir des monofeuillets de graphene de
grande taille et comportant peu de défauts structuraux. Cependant, les quantités obtenues sont tres
faibles, limitant ces techniques a des études fondamentales et a des applications électroniques. De
par leur faible rendement et malgré la grande qualité des feuillets produits, elles restent peu

envisageables pour la production a I’échelle industrielle de graphéne en tant que charge.

2.2.’approche top-down :

Le graphéne (ou les feuillets modifiés de graphéne) sont obtenus le plus souvent par
séparation/exfoliation de graphite ou de ses dérivés (graphite oxydé, graphite intercalé).
L’abondance naturelle du graphite et le faible colt de cette matiére premiére (inférieur a 1 €/kg) font

du graphite le candidat de départ idéal pour la production de feuillets individualisés de graphéne.
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L'approche top down est clairement a I’heure actuelle la voie la plus prometteuse afin de produire du

graphene a large échelle.

3. Obtention de graphéne a partir de graphite

3.1. Le Graphite

Le graphite est un des quatre allotropes naturel du carbone avec le diamant, le fulleréne et le
carbone amorphe (charbon de bois, noir de carbone). Il possede une structure lamellaire caractérisée
par un empilement de feuillets plans et hexagonaux : les graphénes (Figure 120). Ces feuillets sont
liés entre eux par des liaisons faibles de type Van der Waals. La distance interfoliaire est de 3.35 A et
I’énergie de liaison évaluée a 5.9 kl/mol a été déterminée expérimentalement par thermodésorption
[30]. Au sein de chaque plan, les atomes de carbone sp” hybrides sont reliés entre eux par des

liaisons covalentes d’une longueur de 1.41 A et forment une structure hexagonale plane.

Figure 120 : Structure du graphite

La structure lamellaire particuliére du graphite est intéressante dans une approche de type
top-down. L'idée globale derriere cette approche est d’essayer de « détruire» la structure
graphitique, i.e. de réussir a casser les forces de Van der Waals responsables de la cohésion entre les
feuillets de graphene. Pour ce faire, deux approches sont principalement envisagées : I'exfoliation

directe et I'intercalation de composés chimiques.

3.2. Exfoliation directe du graphite

Celle-ci peut se faire par broyage mécanique directe du graphite [31]. De fagon générale
cette approche est peu efficace et conduit a des particules de graphite de grande taille, peu exfoliées

et présentant une distribution de taille large.

3.3. Intercalation de composés chimiques

L'intercalation est un procédé consistant a insérer un métal alcalin (K, Ca...) [32] ou un acide
[33,34] entre les couches de graphéne suivi d’un traitement thermique. Bunnel développa une
méthode afin d’exfolier thermiquement un graphite intercalé ou GIC (Graphite Intercalated

Compound) [35]. Celui-ci est soumis a un traitement thermique rapide (environ 900°C), conduisant a
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une expansion importante (~ 100 fois) des couches selon |’axe principal. Le matériau obtenu est
appelé graphite expansé ou EG (Expanded Graphite). Il posséde une structure tres poreuse « en
accordéon » constituée de couches d’environ 100 nm d’épaisseur ayant un facteur de forme
important. Cependant la structure lamellaire est conservée (Figure 121) et les épaisseurs obtenues

sont trop importantes pour assurer une bonne dispersion au sein d’une matrice polymeére.

Figure 121 : Observation MEB : (a) de graphite intercalé (GIC) et (b) de graphite expansé (EG) [36].

Viculis et al. [32] ont développé un procédé a basse température impliquant du graphite
intercalé avec du potassium, qui au contact de I’éthanol subit une violente exfoliation, produisant
des GNP ultrafins. Ce procédé, bien qu’efficace est questionnable quant a sa dangerosité (risque
d’explosion) et sa capacité a fournir de grosses quantités. Fukushima [36] a également développé un

procédé d’exfoliation de graphite expansé par micro-ondes.

GIC

EtOH
KOEt

EG i
\ ﬁdiatio’
GNP

Figure 122 : Description schématique du processus d’intercalation/exfoliation afin d’obtenir des GNP : le
graphite est intercalé (GIC) avec du potassium formant un composé KCg. Une seconde étape correspondant a
un traitement thermique ou a la réaction avec un alcool provoque I'expansion du graphite (EG). Une étape
ultérieure (broyage mécanique, ultrasons...) vise a détruire la structure expansée formée afin d’obtenir des
« platelets » comprenant quelques feuillets d’épaisseur (GNP). D’apreés Viculis et al. [32].

En général, un broyage mécanique ou un traitement aux ultrasons [36,37] est utilisé afin de
séparer les différentes couches d’EG entre elles permettant de diminuer I'épaisseur des couches
(entre 10 et 100nm). Le matériau résultant est appelé GNP (Graphite Nano-Platelet). Il est composé
de un a dix feuillets de graphéne empilés. Selon le procédé utilisé, I'épaisseur des multi-feuillets
obtenus se situe entre 0.34 et 100 nm pour un diamétre moyen compris entre 1 et 15 um [38]. Le

procédé visant a obtenir des GNP est illustré en Figure 122.
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Compte tenu de leur facteur de forme important ainsi que de leur rigidité préservée au cours
du processus, les GNP, bien que non entierement exfoliés (conservation d’'une structure multi-
feuillet), peuvent améliorer de maniére significative les propriétés électriques et mécaniques de
matériaux polyméres a des concentrations inférieures a celles obtenues pour du graphite naturel ou
du graphite expansé (EG) [37,39-41]. De plus le processus de fabrication de ces charges est
totalement transposable a I’échelle industrielle. Actuellement, ces charges issues de la recherche
académique commencent a étre disponibles par le biais de start-up spécialisées dans le domaine.
Nous pouvons citer par exemple XG Sciences qui commercialise les GNP utilisés au cours de cette

thése.

4. Obtention de graphéne a partir de graphite oxydé (GO)

4.1. Production de GO

éme

Les procédés d’obtention de graphite oxydé (GO) remontent au 19" siécle. On distingue les
méthodes de Hummers, de Brodie et de Staudenmaier [42]. Toutes ces méthodes impliquent la
présence d’acides forts et d’oxydants (H,S0, et KMnO, pour la méthode de Hummers, KCIO;
(ouNaClOs) et HNO; pour la méthode de Staudenmaier ou de Brodie. Le degré d’oxydation varie

selon la méthode utilisée, les conditions de réaction et le type de graphite utilisé.

4.2. Structure du GO

Tout comme le graphite, le GO posséde une structure lamellaire et est constitué d’un
empilement de feuillets de graphéne oxydés qui contiennent des groupements époxyde et hydroxyle
dans le plan, ainsi que des fonctions acide carboxylique et cétone aux extrémités (Figure 123). La
présence de ces fonctions provoque un espacement des feuillets par rapport au graphite : la distance
interfoliaire passe ainsi de 3.35 A 4 6-12 A selon le degré d’oxydation et le taux d’hydratation [43].

Bien que la structure exacte du GO soit toujours sujette a débat (plusieurs modéles basés sur
des études expérimentales [44-50] et théoriques [51-54] ont été proposés dans la littérature), le
modele le plus communément accepté est celui de Lerf-Klinowski (Figure 123) [45,46]. Les travaux de
Cai et al. [48] en RMN C* ont montré que la présence de ces groupements a pour effet de modifier la
structure plane initiale des feuillets, provoquant un empilement plus ou moins ordonné de couches
de graphene oxydé ondulées. Récemment, Gao et al. [50] ont mis en évidence des fonctions lactones

ainsi que des alcools tertiaires en plus des fonctions époxydes et hydroxyles.
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Figure 123 : Structure d’un feuillet de graphéne oxydé selon le modéle : a) de Lerf-Klinowski [45], b) de Gao
et al. [50].

4.3.Dispersion et stabilité du GO

Les GO ainsi obtenus sont donc fortement hydrophiles, ce qui permet de réaliser facilement
des suspensions aqueuses de GO. Une exfoliation complete des feuillets de graphéne oxydés peut
étre obtenue par simple sonication [55] ou par agitation magnétique pendant un temps
suffisamment long [56]. Stankovich et al. [55] ont ainsi obtenus une suspension colloidale stable de
feuillets d’1 nm d’épaisseur, soit des feuillets individualisés de GO. La stabilité de ces suspensions
colloidales de graphene oxydé a été attribuée a leur charge surfacique négative [57,58], suggérant
une répulsion électrostatique entre les feuillets de graphéne oxydé et donc une stabilité de ces
feuillets une fois exfoliés. Le GO peut ainsi étre facilement dispersé dans I'eau sous forme de
suspension colloidale jusqu’a une concentration de 3 g/L [43].

A priori, de par sa nature hydrophile, le GO n’est pas soluble dans des solvants organiques ce
qui le rend incompatible avec la plupart des polymeéres. Paredes et al. [59] ont cependant mis en
évidence par AFM la dispersion de feuillets individuels de graphite oxydé dans I’eau ainsi que dans
différents solvants organiques polaires (DMF, NMP, THF, éthylene glycol) par simple sonication. Des
suspensions stables ont été obtenues dans ces différents solvants jusqu’a une concentration
d’environ 0.5 g/L.

Jusqu’a présent seule I'exfoliation compléte de GO permet de produire des suspensions
stables de feuillets de carbone quasi-bidimensionnel, ouvrant ainsi des perspectives en termes de
fonctionnalisation de ces nano-feuillets.

Une autre approche consiste a modifier chimiquement la surface des feuillets de
graphéne afin d’améliorer sa dispersion. Stankovich et al. [60] ont ainsi fait réagir des molécules a
fonction isocyanate avec les fonctions hydroxyle et carboxylique des GO formant des fonctions
uréthanne et amide. Les feuillets ainsi modifiés sont stables dans les solvants polaires aprotiques.
Niyogi et al. [61] ont réussi a greffé des longues chaines alkyles aux extrémités des feuillets en faisant

réagir les groupements carboxyliques (apres activation avec du SOCI,) avec de I'octadecylamine.
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Wang et al. [62] ont fait réagir les groupements époxyde par ouverture de cycle en additionnant
également de l'octadecylamine, ce qui permet d’obtenir des suspensions stables de graphéne
fonctionnalisé en solvant organique. Une autre étude par Yang et al. [63] a permis de fonctionnaliser

les groupements époxyde par des silanes (APTS).

4.4.Réduction du GO

Bien que ces modifications chimiques permettent de générer des suspensions stables et
homogenes de feuillets individuels de graphéne oxydés, ces derniers sont par nature des isolants
électriques (rupture des liaisons m-conjuguées due au greffage), contrairement au graphite. Le GO est
donc un matériau isolant. Les valeurs de conductivité reportées dans la littérature sont trés faibles

comparées a celle du graphéene, comme indiqué dans le Tableau 17.

Conductivité

Matériau (s.m%) Référence
6x10° [64]
5x10™ [65]
GO 2.6x10™ [66]
2.1x107 [67]
2x102 [68,69]

Tableau 17 : Conductivité électrique du GO

La conductivité électrique du GO peut étre significativement augmentée par réduction
chimique ou thermique, permettant la restauration des liaisons sp” du réseau carboné et donc de la
structure m-conjuguée du matériau, favorable a la circulation des électrons. Cette étape de réduction

est indispensable afin de pouvoir obtenir des feuillets de graphéne conducteurs.

4.4.1. Réduction chimique

La réduction des feuillets de graphites oxydés peut étre envisagée en utilisant des réducteurs
tels que I'hydrazine[67,70,71], la diméthylhydrazine [3], I’hydroquinone[72] ou NaBH, [73,74].
L'étape de réduction rend également les feuillets hydrophobes, ce qui provoque une agrégation
irréversible des feuillets sans protection électrostatique ou stérique, rendant ainsi leur dispersion
dans une matrice polymere impossible, d’ou l'intérét de fonctionnaliser les feuillets avant I'étape de
réduction. Stankovich et al. [67] ont dans un premier temps obtenu apreés réduction a I’'hydrazine une
poudre noire constituée de feuillets de graphéne conducteurs (2 x 10° S.m™) mais agglomérés et mis
en évidence la diminution du nombre de fonctions hydroxyle et époxy en surface. Ills ont également

proposé le mécanisme suivant pour la réduction du GO en présence d’hydrazine (Figure 124).
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Figure 124 : Mécanisme de réduction du GO par I’hydrazine [67].

L'obtention de suspensions colloidales stables de feuillets conducteurs par réduction a
I’hydrazine a été rendue possible par I'ajout de tensio-actif ou de polyélectrolyte [3,55]. La
fonctionnalisation des feuillets avec des fonctions isocyanate a permis, aprés réduction, d’obtenir
des suspensions colloidales stables en milieu organique [3]. De facon générale les graphénes obtenus
par cette approche sont regroupés sous I'appelation CrGO (Chemically reduced Graphene Oxide).

Bien que la réduction chimique du GO permette la restauration de la conductivité électrique,
le caractere dangereux et polluant de la majorité des produits chimiques et solvants utilisés ainsi que
les problemes de stabilité thermique des feuillets produits limitent son développement a plus grande

échelle.

4.4.2. Réduction thermique

Une autre approche similaire a celle permettant d’obtenir du graphite expansé (EG) consiste
a faire subir un traitement thermique au GO. Un chauffage trés rapide (~30s) sous argon (pente de
2000°C/min) jusqu’a 1050°C a été proposé par Aksay et Prud’Homme [77-79]. Le choc thermique
provoque la décomposition des groupements hydroxyle et époxyde présents a la surface des
feuillets, libérant une quantité importante de gaz (CO, CO,) et d’eau. L'augmentation de la pression
interne provoque la rupture des forces de Van der Waals, responsables de la cohésion entre les
feuillets de GO.

Ce type de traitement permet ainsi de réduire significativement le GO mais aussi de I'exfolier,
donnant lieu a une poudre noire de tres faible densité apparente. Cette exfoliation entraine une
augmentation de volume de 100 a 300 fois (Figure 125a) et une surface spécifique importante
comprise entre 700 et 1500 m2.g™" (mesurée par méthode B.E.T. [80]) ainsi qu’une conductivité
électrique supérieure (2,3.10° S.m™) comparée a une réduction a I’hydrazine [78]. Néanmoins, des
défauts structuraux (feuillets ondulés) affectant la conductivité électrique subsistent (Figure 125b).
Récemment cette étape de réduction thermique a été réalisée par traitement aux micro-ondes par
Zhu et al. [81]. Cependant la conductivité finale du matériau obtenue (~ 2.7 x 10%) est inférieure 3

celle obtenue apreés traitement thermique.
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Figure 125: a) GO (75mg dans 100mL) avant (gauche) et apres réduction thermique [82] et b) Observation
MET d’un feuillet thermiquement réduit (FGS) présentant un aspect courbé/replié [78].

Le principal avantage de cette méthode de réduction thermique est qu’elle permet de
produire des feuillets de graphénes conducteurs sans passer par I'étape de dispersion de GO dans un
solvant organique (approche sans solvant). Ces graphénes réduits thermiquement, que I’'on trouve
sous l'appellation FGS (Functionalized Graphene Sheets) ou TrGO (Thermally reduced Graphene
Oxide) ont également été utilisés dans I’élaboration de polyméres nanocomposites [82,83].

Les principaux avantages et inconvénients des différentes méthodes top-down présentées
précédemment ainsi que la nature, la taille moyenne et I'épaisseur des feuillets produits par chaque

méthode ont été résumés par Kim et al. [14] dans le Tableau 18.

typical dimension

method thickness lateral advantage disadvantage

directly from graphite

micromechanical few layers um to cm large size and very small scale production
exfoliation unmodified
graphene sheets
direct sonication of single and umor sub-um unmodified low yield; separation
graphite multiple layers graphene; inexpensive
electrochemical single and 500—700 nm  single step functionalization cost of ionic liquids
exfoliation/ few layers and exfoliation; high
functionalization electrical conductivity
of graphite of the functionalized
graphene
superacid dissolution mostly 300—900 nm  unmodified graphene; use of hazardous
of graphite single layer scalable chlorosulfonic acid; cost

of acid removal

from graphite derivatives (graphite oxide (GO) or graphite fluoride)

Lialkylation of single layer um large size; functionalized cost of the starting
graphite fluoride sheets; no material; restacking after
oxygen functionality annealing
chemical reduction of single and um or large sheet size; some of these methods use
colloidal GO in water multiple sub-um size some routes use hazardous chemicals; only
layer CRG only water dispersed in hydrophilic polymers
chemical reduction of mostly single few 100 nm colloidal stability low thermal stability; in situ
organically treated GO layer CRG to a um in organic solvents; chemical reduction
better exfoliation degrades some polymers
thermal single and ~500 nm 1-step exfoliation/reduction; high heating temperature;
exfoliation/reduction few layer TRG short heating time; smaller sheet size compared to
of GO dry basis chemically reduced sheets

Tableau 18 : Différentes approches top-down pour la production de graphéne [14].
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4.5. Problématiques liées a l'utilisation de GO et de ses dérivés

Jusqu’a présent, les graphénes issus de GO réduits semblent étre la voie la plus prometteuse
afin d’obtenir des suspensions stables de feuillets individualisés ayant de bonnes propriétés
conductrices.

Cependant, cette approche présente deux principaux désavantages :

e la fonctionnalisation des feuillets, bien que facilitée par la présence de groupements
hydroxyle et epoxy en surface, génére des défauts structuraux (perte du caractére sp’ des
atomes de carbone) diminuant les propriétés conductrices des feuillets. Cette étape est
néanmoins nécessaire avant une réduction chimique afin d’éviter une réagrégation
irréversible des feuillets, ce qui diminue fortement leur dispersion.

e Les traitements thermiques ol par ultrasons subis par la charge peuvent également
provoquer des défauts de surface (feuillet ondulés) ainsi qu’une diminution de leur taille

initiale, diminuant ainsi leur surface spécifique.

Micro-ondes

thermique - Ultrasons

Réduction thermigue
(ou micro-ondes)

TrGO (ou FGS) |

Figure 126 : Résumé schématique des principales voies d’obtention de graphéne et différentes appellations
trouvées dans la littérature selon la voie de synthese.

5. Dispersion de nanocharges lamellaires au sein d’une matrice polymére

5.1.Microstructure des matériaux formés

Les propriétés finales d’'un matériau nanocomposite chargé a base de graphene vont étre
intimement reliées a I'état de dispersion et d’exfoliation (passage d’une structure organisée multi-
feuillets a des feuillets individualisés) de ces charges. Les problématiques liées a |la
dispersion/exfoliation de ces charges lamellaires vont donc étre trés similaires a celles rencontrées
lors de la dispersion d’autres charges lamellaires : les silicates. Alexandre et Dubois [84] ont ainsi
distingué trois différents états de dispersion représentés en Figure 127 :

e |la morphologie micro-composite : aucune interaction entre le polymere et la charge.
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o la morphologie nanocomposite intercalé : les chaines de polymere commencent a migrer par
reptation a travers |'espace interfoliaire de la charge provoquant une augmentation de la
distance interfoliaire.

e |la morphologie nanocomposite exfolié: les nanofeuillets sont complétement et
uniformément repartis dans la matrice si bien que le matériau ne présente plus de structure

ordonnée.

Y 4

Layered silicate

(a)
Phase separated Intercalated Exfoliated
(microcomposite) (nanocomposite) (nanocomposite)

Figure 127 : Schéma représentant les différents types de composites pouvant étre obtenus suite a la
dispersion de charges lamellaires (silicates, graphite...) dans une matrice polymére : a) micro-composite, b)
nanocomposite intercalé, c) nanocomposite exfolié [84].

5.2.Voies de dispersion de nanocharges lamellaires dans une matrice polymeére

Un des parameétre-clé pour la dispersion/exfoliation de charges lamellaires concerne la voie
de préparation des nanocomposites. On peut distinguer quatre voies principales afin d’obtenir des

matériaux nanocomposites : la voie solvant, la polymérisation in-situ ainsi que la voie fondu.

5.2.1. La voie solvant

Cette approche consiste a dissoudre préalablement le polymére et la charge sous forme de
suspension colloidale stable dans un solvant compatible. Une étape de mélange (agitation
mécanique, ultrasons) est alors effectuée afin de disperser/exfolier au mieux la charge lamellaire. La
suspension résultante est généralement précipitée dans un non-solvant, provoquant une
encapsulation des charges par les chaines de polymeére. Le matériau précipité est alors séché et mis
en forme. De fagon alternative, la suspension peut étre directement introduite dans un moule suivi
d’une évaporation du solvant. Néanmoins cette derniére technique peut mener a une réagrégation
des feuillets suite a I’évaporation du solvant, ce qui peut avoir des conséquences dramatiques sur les
propriétés finales du matériau composite formé [85].

Cette approche est principalement utilisée pour les polymeéres solubles dans I’eau mais peut

également étre envisagée dans des solvants organiques. Nous avons vu précédemment que des

190



Vi Dispersion de charges lamellaires a base de graphéne dans une matrice polypropyléne

suspensions de GO modifiés chimiquement peuvent étre stables a la fois dans I'eau et dans des
solvants organiques aprés une étape de sonication [55,59].

Ainsi des nanocomposites ont été préparés avec du GO et des polymeres hydrophiles tels
que le PEO [86] et le PVA [87-90]. En fonctionnalisant chimiquement le GO avec des fonctions
isocyanate ou amine, des nanocomposites ont ainsi pu étre obtenus dans des solvants organiques en
présence de PS [3,76], PU [91,92], PC [93] ou de PMMA [83,88]. Ces études ont essentiellement visé
a disperser efficacement des feuillets de GO fonctionnalisés ou non. Cependant, le GO n’étant pas
conducteur, les nanocomposites produits sont donc complétement isolants, perdant ainsi I'atout

principal de ce type de charge.

5.2.2. La polymérisation in-situ

La polymérisation in-situ implique la dispersion de la charge dans un monomeére (ou une
solution de monomeére) suivie par une étape de polymérisation en présence de la charge. Ainsi des
polymérisations de PVA [94], PMMA [95], époxy [96] en présence de GO ainsi que de PU [91,97] et
mousses silicones [98] en présence de TrGO ont été réalisées avec succés. Cependant, les
monomeres polymérisés jusqu’a présent I'ont été exclusivement en présence de solvant. De plus la
forte viscosité des solutions de monomeéres en présence de charges rend la polymérisation difficile.

Pour contrer ce probléme deux types d’approches (grafting-from et grafting-to) visant a
amorcer la polymérisation directement a la surface des feuillets ont été reportées dans la littérature
[63,76,99]. Un état de I'art complet de ces deux approches visant a relier de maniere covalente des
chafnes de polymeres a des feuillets de graphéne a récemment été proposé par Salavagione et al.
[100].

La polymérisation in-situ représente ainsi une alternative séduisante afin de contréler la
nano-structuration de matériaux. Cependant, la complexité et le nombre d’étapes nécessaires, les
faibles rendements, ainsi que l'utilisation massive de solvants organiques rendent ce procédé

colteux et difficilement transposable a I’échelle industrielle.

5.2.3. La voie « fondu »

Cette derniere voie représente en ce sens la voie la plus économique et la plus facilement
adaptable a la production de masse de matériaux nanocomposites a base de graphene [101]. Dans
cette approche le polymere (généralement hydrophobe) a I'état fondu et la charge (sous forme de
poudre) sont soumis a des contraintes importantes liées au mélangeage (cisaillement, élongation).
Cependant, a ce jour, les travaux effectués dans ce domaine ont montré que cette technique ne
permettait pas d’obtenir le méme niveau de dispersion/exfoliation que les méthodes citées
précédemment (voie solvant et polymérisation in-situ) [91]. Le principal verrou a cette technique
provient de I'impossibilité d’exfolier directement des feuillets de GO/graphéne individualisés (ou

comportant quelques feuillets) via le mélange a I'état fondu, a I'instar des charges lamellaires de type
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silicate (montmorillonite, sépiolite...) Toutefois, Sinha Ray et al. [102] ont reporté une méthode
d’exfoliation directe de silicates par voie fondu nécessitant un traitement préalable de la charge avec
un tensio-actif afin d’améliorer la miscibilité polymére-charge.

La nécessité de travailler sans solvant provoque une réagrégation irréversible des feuillets de
GO chimiguement réduits (CrGO), empéchant leur bonne dispersion dans une matrice polymeére
hydrophobe. De plus la faible stabilité thermique des CrGO limite considérablement leur emploi par
voie fondu. L’élaboration par voie fondu requiert donc des charges préalablement exfoliées ou
comportant peu de feuillets empilés et sous forme de poudre. A ce jour, la majorité des études
concernant |’élaboration de (nano)-composites par voie fondu utilisent des GNP [37,39-41,103-109]
ainsi que des GO réduits thermiquement (TrGO) [2,82,91,110-112]. Ces derniers ont été incorporé
avec succes dans des matrices élastomeéres : TPU [91] et caoutchouc naturel [112] ainsi que dans des
matrices thermoplastiques : PEN [111] et PC [110]. Un autre challenge concernant les TrGO vient de
la trés faible densité apparente de ces charges exfoliées, rendant leur incorporation difficile dans des
outils de mise en ceuvre traditionnels (mélangeur interne, extrudeuse).

Kalaitzidou et al. [37] ont proposé une nouvelle méthode de mise en ceuvre de mélanges
PP/GNP a I’état fondu : un revétement du PP sous forme de poudre avec les particules de GNP en
présence d’alcool isopropylique est réalisé. Le GNP est préalablement dispersé par ultrasonication
dans I'alcool isopropylique, puis la poudre de PP est introduite et le solvant évaporé. Les auteurs ont
observé un revétement uniforme des GNP sur les particules de PP ainsi que des propriétés
mécaniques et électriques améliorées des composites obtenus par cette méthode. Wakabayashi et
al. [113,114] ont également tenté d’exfolier directement du graphite naturel par une méthode de
pulvérisation a I'état solide (Solid-State Shear Pulverization). Cette méthode intéressante car
permettant de disperser a I’état fondu en une seule étape, ne permet cependant pas d’arriver a une
exfoliation compléte des feuillets. Les analyses effectuées en DRX et en MET mettent ainsi en

évidence la présence de d’amas comprenant plusieurs feuillets empilés dans le composite formé.

6. Evaluation de I'état de dispersion des nanocomposites polymére/graphéne

6.1.Caractérisation morphologique (MET)

L'évaluation a la fois qualitative et quantitative de |’état de dispersion d’'une charge
lamellaire revét un intérét considérable dans la mesure olu I'amélioration des propriétés du (nano)-
composite formé dépend fortement de la microstructure de ce dernier. La caractérisation
morphologique des matériaux a base de graphéne permet d’observer directement I'état de
dispersion/exfoliation de la charge lamellaire. Cette technique a été largement utilisée afin

d’observer I’état de dispersion de charge lamellaires de type nano-argiles [101,102,115].
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Les charges graphitiques dispersées dans un matériau polymere sont également observables.
Les structures multi-feuillets de type GNP sont généralement suffisamment épaisses pour pouvoir
étre observées sans ajout d’agent contrastant, alors que, compte-tenu de leur trés faible épaisseur (~
0.34 nm), les feuillets individuels de graphéne demeurent plus difficilement identifiables sur des
micrographies MET [91,110,111]. Kim et al. [111] ont comparé I'état de dispersion de graphite et de
TrGO (nommé FGS dans la publication) dans une matrice poly(ethyléne-naphtalate) (PEN) a la fois
gualitativement et quantitativement. La Figure 128 montre une nette différence entre I'état de
dispersion des deux charges graphitiques avec une dispersion nettement améliorée pour le TrGO. La
nature courbée des feuillets est mise en évidence Figure 128c. Les auteurs ont également pu évaluer
quantitativement la dispersion en utilisant le facteur de forme A; = D/e (ou D est le diamétre moyen
d’un feuillet et e son épaisseur) comme critere d’évaluation. La distribution de ces facteurs de forme
(Figure 128d) montre clairement un état de dispersion amélioré pour les TrGO caractérisé ici par un

facteur de forme plus élevé (As= 88 pour le TrGO contre 13 pour le graphite).
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Figure 128 : Comparaison de I’état de dispersion observé par MET : a) de graphite et b-c) de TrGO incorporés
a 3wt% dans une matrice PEN. D’apres [111].

6.2.Diffraction des rayons X (DRX)

Additionnellement aux études quantitatives réalisées a partir de micrographies MET
évoquées ci-dessus, |'utilisation de la diffraction des rayons X afin de caractériser la microstructure
du composite constitue une méthode d’analyse rapide et précise sur un large volume de matériau.

Les charges graphitiques ont une structure lamellaire ordonnée avec une distance inter-
feuillet de 3.35 A. Selon I'état de dispersion de la charge et donc de la morphologie finale du (nano)-
composite formé (cf. Figure 11), la diffraction des rayons X permet d’apporter des informations sur la
structure initiale de la charge ainsi que sur son état de dispersion une fois incorporée dans une
matrice polymeére :

e une structure graphitique ayant une distance inter-feuillet de 3.35 A va montrer un pic

caractéristique autour de 26° alors que celui du GO se situe autour de 12°, indiquant une
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distance inter-feuillet plus importante autour de 7.37 A (Figure 129a) [110,111]. Ce pic
caractéristique sert d’indicateur de [Iétat d’intercalation/exfoliation d’une structure
lamellaire. Ainsi dans une morphologie de type micro-composite ol la charge conserve sa
structuration initiale, ce pic caractéristique va subsister.

Dans le cas d’'une morphologie intercalée, les feuillets maintiennent toujours une structure
ordonnée mais vont posséder une distance inter-feuillet plus grande (de I'ordre de quelques
nanometres). Cela se traduit par un décalage du pic caractéristique de la structure
graphitique (ou du GO) vers les petits angles [116].

Dans le cas d’une structure parfaitement exfoliée, le diffractogramme obtenu s’apparente a
celui du polymere pur (Figure 129b). Cet état est généralement désiré dans la mesure ou il
indique des facteurs de forme plus importants comparés a ceux obtenus pour des structures
empilées ou intercalées, favorables aux propriétés finales du (nano)-composite formé [117].
On notera également que le TrGO, directement exfolié suite a la réduction thermique, ne
possede pas de pic caractéristique (Figure 129a).

La diffraction des RX constitue ainsi un moyen direct d’évaluation de la microstructure de la

charge utilisée ainsi que du (nano)-composite formé. Cependant, des structures multi-feuillets

intercalées (mises en évidence par MET) peuvent également étre présentes malgré I"absence d’un pic

de diffraction caractéristique [15].
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Figure 129 : a) Diffractogramme des charges graphitiques lamellaires seules: graphite (noir), GO (bleu) et
TrGO (rouge) [91] et b) Diffractogramme des nanocomposites PC/graphite et PC/TrGO [110].

Ceci met en évidence les limites des techniques « locales » d’évaluation de la dispersion

telles que le MET et la DRX. En effet, des problémes d’homogénéité d’échantillon et d’observation a

fort grossissement pour le TEM peuvent conduire a des interprétations erronées quant a I'état de

dispersion final de la charge.
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6.3.Rhéologie

6.3.1. Notion de percolation rhéologique
La rhéologie permet d’examiner plus en détail la microstructure du nanocomposite formé,
d’évaluer I'état de dispersion/exfoliation d’une charge lamellaire ainsi que des propriétés liées a sa
mise en ceuvre [118-120]. Solomon et al. [118] ainsi que Vermant et al. [121] ont ainsi étudié les
propriétés viscoélastiques a basse fréquence dans le domaine linéaire. L'apparition d’un plateau a
basse fréquence au niveau du module élastique G’ (Figure 130) est caractéristique d’une percolation
rhéologique due a la formation d’un réseau tridimensionnel de la charge (comportement de type

solide élastique).
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Figure 130 : Balayages en fréquence de PEN a différentes concentrations en : a) graphite, b) TrGO a 290°C
[111].

La percolation rhéologique est également fortement dépendante du facteur de forme de la
charge dispersée. Ainsi les charges lamellaires étant fortement anisotropes, elles vont logiquement
atteindre des seuils de percolation pour de plus faible fractions volumiques, comparativement aux
sphéres [125]. En considérant des particules ayant la forme de disques, de taille monodisperse et
orientés aléatoirement, Ren et al. [126] ont montré qu’une relation pouvait étre établie entre le seuil

de percolation rhéologique d’une charge dispersée et son facteur de forme Ay:

30,

. phere

A = 5 (1)
(Pperc

ou: Pspnere = 0.29, correspond au seuil de percolation pour des sphéres interpénétrées et

empilées de maniere aléatoire [127].

Kim et al. [111] ont ainsi pu comparer les valeurs de facteurs de forme A; (Tableau 19)
obtenues pour du graphite et du TrGO par trois différentes méthodes : I'analyse d’'image de
micrographies MET (cf. Figure 128), la rhéologie (a partir des valeurs de G’ obtenues a basse

fréquence) et la mesure de la conductivité électrique (seuil de percolation électrique).
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Conductivité

Charge MET Rhéologie (G’) électrique
Graphite 21 18 13
TrGO 88 160 100

Tableau 19 : Comparaison des facteurs de forme A; déterminés par trois techniques différentes: MET,

rhéologie (a partir des données de G’ a basse fréquence) et conductivité électrique. D’apres [111].

Les auteurs ont ainsi obtenu une bonne corrélation entre les trois méthodes de détection
pour le graphite. lls ont obtenu un facteur de forme bien plus élevé (et donc un seuil de percolation
rhéologique plus bas) pour le TrGO par analyse rhéologique par rapport aux mesures obtenues en de
conductivité électrique. Ceci est di au fait que la notion de percolation rhéologique peut étre
interprété différemment de la percolation électrique (cf. Figure 131): a partir d’'une certaine
concentration en charge, les chaines de polymére peuvent agir comme des ponts physiques entre les
feuillets dispersés, créant ainsi une structure percolante pour des concentrations en charge
inférieures a celles nécessaire afin d’obtenir une percolation électrique (contact entre les feuillets

nécessaire afin d’établir un réseau de conduction) [128].

Concentration en charge

\E) \t::/r;olymere %@‘
Charge Graphmque

a: Pas de percolation b : Percolation rhéologique ¢ : Percolation électrique

v

Figure 131 : Schéma représentant I'organisation d’un nanocomposite polymére/graphéne en fonction de la
concentration en charge et dans lequel les feuillets dispersés ont une orientation aléatoire. Adapté de Du et
al. [128].

6.3.2. Evaluation de la microstructure par analyse rhéologique

Avec I'augmentation de leur fraction volumique, les charges dispersées/exfoliées initialement
sous forme de tactoides (particule primaire contenant un certain nombre de feuillet) ou de feuillets
simples isolés commencent progressivement a se toucher (interactions inter-particules) puis a
s’agréger en une structure tridimensionnelle plus au moins complexe formant un réseau de
percolation. Cette structure peut ainsi étre décrite comme un assemblage de tactoides dans une
structure présentant une dimension fractale (Figure 132).

Un systéme polymére/charge présentant un réseau de charges peut de ce fait &tre assimilé a
un gel colloidal [129]. Les lois d’échelle permettant de relier les propriétés viscoélastiques de ces gels
colloidaux avec la concentration en particule ont été proposées par Shih et al. [130] et peuvent étre

appliqué a notre systeme :
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G'ocq)m Oc(p(3+x)/(3—dt) (2)

olu:  Xxestun exposant permettant de relier la fraction volumique avec les dimensions de I'agrégat

dsest la dimension fractale du réseau d’agrégat.

Figure 132 : Représentation schématique du réseau formé par le xGNP

Ce modele permet de capturer conceptuellement la structure multi-échelle du réseau de
tactoides formé (comprenant un nombre plus ou moins élevé de feuillets) qui, au-dela du seuil de
percolation s’agregent. Shih et al. [130] considérent ainsi la structure du réseau formé comme un
ensemble d’agrégats reliés élastiquement entre eux. Les propriétés élastiques sont donc dominées
par I’élasticité du squelette formé par ces agrégats [121].

Similairement, la perte de linéarité traditionnellement observée avec I'augmentation de la
concentration en charge et mieux connue sous le nom d’effet Payne [131] peut également étre
modélisée par une loi d’échelle. Cette diminution de la linéarité est associée a un régime dans lequel
les interactions entre les agrégats sont supérieures aux agrégats eux-mémes. Shih et al. [130] ont

ainsi proposé une relation valable dans ce régime pour la limite de linéarité y. :

v, g Oc(p—(1+x)/(3—df) (3)

Le Tableau 20 montre les différents parametres obtenus dans la littérature pour différentes
charges lamellaires. Les valeurs concernant les charges lamellaires de type montmorillonite (Cloisite®
20A) sont trés proches (m ~ 4-6, v ~ 1) malgré les différentes matrices et compatibilisants utilisés
dans ces études [121,132]. Les valeurs reportées pour le TrGO mettent en évidence un exposant m
du module élastique G’ élevé (m = 5.16) indiquant un réseau de TrGO beaucoup plus efficace pour
emmagasiner |I'énergie élastique que celui formé par le graphite (m = 3.65). Cet exposant est
également supérieur a celui obtenu pour un systeme PP/NTC (m ~ 2.8 [133]). Cette large différence
peut étre interprétée par le caractere bidimensionnel des charges de type montmorillonite ou
graphite. Ainsi les charges 2D apparaissent plus efficaces pour renforcer le module élastique que les
charges 1D.

La qualité de la dispersion peut étre évaluée a I'aide des parametres d;et x, drcorrespondant
a la dimension fractale du réseau d’agrégat formé et x pouvant étre assimilé a un degré de
dispersion/exfoliation. Ainsi, la plus faible valeur de d;observée pour le TrGO suggére une structure
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fractale plus ouverte et la valeur de x relativement élevé indique une contribution plus importante

des tactoides de TrGO a la I’élasticité du réseau probablement due a une meilleure exfoliation de ces

derniers.

Charge bperc (VOI%) m v ds X Référence
Cloisite® 20A° 1.0-1.6 334-348 0.85-1.1 2.17-2.32 0.5-0.6 [132]
Cloisite® 20A° 1.1-1.6 4.8-6 1.8-1.9 22-24 0.62-0.84 [121]
Graphite® 2.8 3.65 1.24 2.17 ~0 [111]
TrGO® 0.27 5.16 3.07 2.04 1.95 [111]
“Matrice LLDPE+compatibilisant

®Matrice PP

‘Matrice PEN
Tableau 20 : Parametres viscoélastiques reportés dans la littérature pour des charges lamellaires.

Plus généralement, Cassagnau [120] distingue le comportement viscoélastique linéaire de
systemes a base de charges lamellaires (montmorillonite) et sphériques (silice). Indépendamment de
la nature de la charge (facteur de forme et structure chimique), le module élastique G’ a basse
fréquence obéit 3 la loi de puissance suivante : G’ ~ ¢”*. Concernant la limite de linéarité y., deux
comportements en loi de puissance peuvent &tre distingués: y. ~ ¢ et y. ~ &2 pour les
nanocomposites a base de charges sphériques et lamellaires respectivement. Ces résultats montrent
que la dimension fractale du réseau formé d; ~ 2 est universelle pour les systémes agrégés tandis que
X, que I’on peut relier au nombre de particules primaires par agrégat, est fortement dépendant de la
forme de la charge (spheére ou tactoide).

Cependant, la mesure rhéologique de nanocomposites peut présenter certaines limitations,
notamment dans le cas de charges fortement anisotropes comme c’est les cas pour la majorité des
charges lamellaires. En effet la signature rhéologique d’un matériau va étre sensible a l'orientation
de ses particules anisotropes [134]. Typiquement, la plupart des analyses rhéologiques présentées ci-
dessus supposent des charges orientées aléatoirement, ce qui est parfois loin d’étre le cas. En effet,
la mise en ceuvre des matériaux polymeres sous forme d’éprouvettes (en particulier I'injection) peut
induire un alignement pouvant provoquer la rupture du réseau de percolation formé et ainsi

augmenter les seuils de percolation rhéologiques et électriques [110,135].

7. Propriétés des nanocomposites formés
Compte tenu des propriétés intrinseques exceptionnelles du graphéne, I'emploi de
nanocharges lamellaires a base de graphéne (graphite, GNP, CrGO et TrGO) afin d’améliorer les
propriétés électriques, mécaniques, barrieres et thermiques des polymeres a regu une attention
considérable dans la littérature [14,15]. Etant donné la diversité des charges utilisées et leurs
différentes voies d’obtention, nous allons essentiellement nous intéresser aux propriétés électriques

et mécaniques de nanocomposites a base de GNP et TrGO obtenus par voie fondu.
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7.1.Propriétés électriques

7.1.1. Percolation électrique

Une des applications les plus prometteuses de ces nanocharges lamellaires a base de
graphene concerne bien évidemment I’élaboration de matériaux polymeres conducteurs. En effet,
compte tenu de leur forte anisotropie et leur facteur de forme important, les feuillets 2D de
graphéne peuvent ainsi créer a partir d’une certaine fraction volumique un réseau physique de
charges interconnectées, créant ainsi un « chemin » de conduction électronique a travers tout le
matériau. Afin de pouvoir rendre un matériau polymere (initialement isolant) électriquement
conducteur, la concentration en charge doit excéder le seuil de percolation électrique a partir duquel
un réseau conducteur de charge est formé [136]. Une fois la percolation électrique atteinte,
I’évolution de la conductivité en fonction de la fraction volumique de charge (Figure 133) peut étre

modélisée par |’expression en loi de puissance suivante :

t
G, = O¢ ((P - (Pc) (4)
ou: o; et o, sont respectivement les conductivités de la charge et du composite (5.m™)

¢ est la fraction volumique de la charge

. est le seuil de percolation électrique
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Figure 133 : Conductivité de nanocomposites en fonction de la concentration en charge : a) PS/CrGO (voie
solvant, ¢. = 0.1 vol%) obtenu par mesure 4 pointes (insert gauche) et illustration du comportement en loi de
puissance de la conductivité au-dela du seuil de percolation électrique (insert droit) [3], b) PET/graphite et
PET/TrGO (voie fondu, ¢, = 0.47 vol%).

7.1.2. Parameétres pouvant influencer les propriétés électriques finales du
matériau
Ces propriétés de conduction électrique peuvent étre obtenues avec d’autres charges
carbonées conductrices telles que le noir de carbone, les nanofibres de carbone et le graphite
expansé. Cependant, Steurer et al. [82] ont montré que la transition isolant-conducteur de différents

polymeéres (PC, PP, PA6, SAN) chargés avec du TrGO par voie fondu montraient des seuils de
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percolation électriques inférieurs (~ 4 wt%) a ceux obtenus pour le noir de carbone (CB) et
comparables a ceux obtenus avec des nanotubes de carbone multi-parois (MWCNT).

L'état de dispersion et plus particulierement en ce qui concerne le TrGO, les conditions de
réduction thermique et d’affinité avec la matrice vont avoir un impact considérable sur les propriétés
électriques finales des matériaux. Pour une méme matrice (PC) et des conditions de mise en ceuvre
similaires (extrusion), Steurer et al. [82] ont obtenu un seuil de percolation deux fois supérieur a celui
reporté par Kim et Macosko [110] : ~ 4 wt% et 2 wt% respectivement. Cette différence peut étre due
au fait que Steurer et al. ont effectué la réduction thermique de leur TrGO a une température
inférieure (~ 600°C) a la température habituellement reportée (~ 1050°C) [78,79]. Concernant les
TrGO, I'état de dispersion/exfoliation et le facteur de forme des feuillets dispersés vont également
avoir un impact sur le seuil de percolation électrique. Ainsi, Zhang et al. [2] ont récemment reporté
un seuil de percolation électrique de 1 wt% pour un nanocomposite PET/TrGO réalisé par voie fondu
(mélangeur interne) ainsi qu’une conductivité maximale de 2.11 S/m obtenu pour 7 wt% de TrGO.
Ces bonnes propriétés électriques ont été attribuées au facteur de forme important du TrGO (A; ~
146), a la grande surface spécifique (~ 555 m?/g) et a la dispersion uniforme des feuillets au sein de la
matrice.

Pour un méme facteur de forme, la théorie prédit que les particules 1D en forme de tube
sont censés percoler pour une fraction volumique moitié moins grande que des particules 2D ayant
une forme de disque [137]. En réalité, des problémes plus complexes (interactions inter-particules,
flexibilité, agglomération) peuvent avoir un impact négatif sur le seuil de percolation électrique. En
particulier, I'orientation joue un réle important: le seuil de percolation électrique augmente
significativement avec l'alignement des particules [138-140]. Ainsi Kim et Macosko [110,111] ont
ainsi montré sur des mélanges PEN/TrGO et PC/TrGO gu’un temps de recuit suffisamment long des
échantillons initialement obtenus par compression-moulage permettait de diviser le seuil de
percolation par deux. Les auteurs ont attribué ce phénomene a la désorientation des feuillets
provoquée par le recuit permettant d’augmenter la connectivité.

Similairement, Kalaitzidou et al. [37] ont montré sur des 'injection de composites PP/GNP
multipliait par 10 le seuil de percolation comparé a la compression. Kim et al. [103] ont étudié
I'influence de la géométrie et du sens de rotation des vis d’'une mini-extrudeuse (co-rotative et
contra-rotative) sur la dispersion de GNP dans une matrice LLDPE. Les auteurs ont obtenus un seuil
de percolation beaucoup plus élevé (~ 12wt%) comparé a ceux obtenus par Kalaitzidou et al. (~0.8
wt%) sur une matrice PP [37] et peu d’influence des parametres de vis sur les résistivités mesurées.
Ceci peut s’expliquer par I'étape d’injection réalisée ultérieurement qui oriente considérablement les
charges. De plus, lors de I’étude dans une matrice PP réalisée par Kalaitzidou, un coating de GNP sur
la poudre de PP avait été réalisé avant la mise en ceuvre [37]. Cette stratégie adoptée est supposée

réduire considérablement les agrégats de GNP et ainsi améliorer la dispersion.
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Ces études montrent I'impact considérable du procédé, depuis la préparation du mélange
jusgu’a la mise en ceuvre finale des échantillons sur les propriétés électriques des composites
formés. Les principales propriétés électriques des (nano)-composites mentionnés précédemment ont

été reportées par Potts et al. [15] et sont résumées dans le Tableau 21.

Matrix polymer Filler type Lowest percolation threshold Ref. Filler type Maximum conductivity (S/cm)* Ref.
reported (wt%)

Epoxy Funct. EG 1.0 [74] RG-0 ~0.05 (19 wt%) [208]
Nylon-6 GO 05 [168] GO 8.4 « 107% (1.8 wr%) [168]
Poly(aniline) (doped) GNP 0.7 (298] GNP 522 (10 wt¥) [298]
Polycarbonate TEGO 03 [157] TEGO 0.5 (4.8 wt¥) [157]
Poly(ethylene) RC-0 02 [198] RG-0 0.1 (1.3 wt%) [198]
Poly(ethylene terephthalate) TEGO 1.0 [113] TEGO 0.02 (6.5 wt%) [113]
Poly{methyl methacrylate) GNP 0.7 [84] GNP ~1 (10 wt¥) [84]

Poly(propylene) GNP 0.7 [119] GNP 5% 1077 (10 wik) [119]
Poly(styrene) Funct. G—0 02 [55] RG—0 0.15 (2 wt%) [147]
Poly(vinyl alcohol) RG-0 05 [165] RG—O 0.1 (7.5 wt¥) [165]
Poly(vinyl chloride) GNP 14 [299] GNP 0.06 (14.8 wtk) [299]
Poly(vinylidene fluoride) TEGO 20 [177] TEGO 3« 107 (4 wt¥) [177]
Polyurethane® TEGO 0.6 [26] TEGO NJA (3.6 wt%) [26]

3 When loading was reported in volume percent, the density of bulk graphite (2.2 g/cm®) was used to convert to a weight percent loading.
® Minimum resistance reported: ~200 Q.

Tableau 21 : Propriétés électriques de nanocomposites polymére/graphéne a base de CrGO et TrGO obtenus
par différentes voies [14].

7.2. Propriétés mécaniques

7.2.1. Propriétés mécaniques intrinséques

Avec un module dans le plan avoisinant les 1 TPa [7] pour un feuillet sans défaut, le
grapheéne est tout simplement le matériau le plus résistant jamais mesuré. Malgré les défauts
structuraux engendrés par les différents traitements chimiques (oxydation, réduction), les feuillets
de GO réduits chimiquement (CrGO) présentent un module autour de 0.25 — 0.65 TPa [141] en
fonction du degré d’oxydation des feuillets et du type de réduction utilisé. D’emblée, ces valeurs
importantes de module couplées a des surfaces spécifiques importantes font du graphéne et de ses
dérivés une charge renforcante de choix pour les polyméres dont le module d’Young se situe

généralement autour de 1 - 2 GPa.

7.2.2. Comparaison avec d’autres charges

L'intérét de ce type de renforcement mécanique vis-a-vis d’autres charges carbonés (noir de
carbone, graphite expansé, nantotubes de carbone) a également fait I'objet de nombreuses études
dans la littérature [82,83,112,142,143]. Ramanathan et al. [83] ont ainsi obtenu des propriétés
mécaniques et thermiques de nanocomposites PMMA/TrGO réalisés par voie solvant nettement
supérieures a celles obtenues avec des charges de type graphite expansé (EG) et nanotubes de
carbone mono-paroi (SWCNT). Les auteurs ont attribué ce meilleur renforcement a la plus grande
surface spécifique du TrGO, a la morphologie particuliére des feuillets suite a I'étape de réduction
thermique (feuillets repliés limitant la mobilité des chaines de polymeére) ainsi qu’aux groupements

chimiques restant en surface (liaisons hydrogene) provoquant une bien meilleure affinité interfaciale
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du TrGO avec le PMMA comparé aux SWCNT et a I'EG (Figure 134). Une étude similaire des mémes
auteurs [143] a également mis en évidence le renforcement supérieur de PMMA/GNP obtenu par

voie solvant comparé a I'EG et au graphite naturel.
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’ SWNT-PMMA
= EG-PVMMA = :}
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Figure 134 : a) Propriétés mécaniques et thermiques de nanocomposites réalisés par voie solvant a base de
PMMA et 1wt% de charge carboné (ici le TrGO est appelé FGS) normalisées par rapport aux valeurs du
PMMA pur (E=2.1 GPa, Tg=105°C, 0,,.,=70 MPa) et b-c) morphologie MEB de de PMMA/EG (b) et
PMMA/TrGO (c) mettant en évidence la meilleure interaction interfaciale du TrGO avec la matrice PMMA.

Concernant les propriétés mécaniques de nanocomposites réalisés par voie fondu, Steurer et
al. [82] ont constaté une amélioration nette des propriétés mécaniques de nanocomposites PC/TrGO
par rapport a d’autres charges (CB et MWCNT). Comparativement, le renforcement d’'une matrice
apolaire (PP) est moins important (Figure 135). Cette tendance peut s’expliquer par une moins bonne
affinité chimique entre le PP apolaire et le TrGO (fonctions hydroxyle et époxy résiduelles apres

traitement thermique).

1.8 »> 1.8

--PC/TrGO a -+PP/TrGO b
{+PC/CB {-oPP/CB
+PC/MWCNT +PP/MWCNT
L6 | Em=1480 MPa % 7 Em=980 MPa
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% 14 % 1.4 4
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1.2 A 1.2 4
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Concentration en charge (wt%) Concentration en charge (wt%)

Figure 135 : Modules d’Young normalisés E./E,, en fonction de la concentration en charge de composites a
base de a) PC, b) PP (E. = Module d’Young du composite, E,, = Module d’Young de la matrice). Graphiques
réalisés a partir des données expérimentales reportées par Steurer et al. [82].

De nombreuses études des propriétés mécaniques de matériaux composites a base de GNP
[37,39-41,104,106,143,144] ont également été menées. De maniere générale, la plupart de ces
études ont montré un renforcement mécanique inférieur a celui pouvant étre obtenu avec des TrGO
a concentration équivalente. Ceci peut principalement étre attribué a I’épaisseur plus importante (~
10 nm) et donc au facteur de forme moins élevé de ces nanocharges lamellaires comprenant un
certain nombre de feuillets empilés. Cependant Kalaitzidou et al. [40] ont étudié I'impact du facteur
de forme sur les propriétés mécaniques de PP/GNP. lls ont pour cela utilisé des particules ayant des
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diametres de 1 et 15 um (GNP-1 et GNP-15 correspondant a un facteur de forme de 100 et 1500
respectivement) et ont observé de maniere intéressante que les meilleures propriétés mécaniques
(comparées également a celles obtenues pour du noir de carbone et des fibres de carbone) étaient
obtenus pour le GNP-1. Les auteurs ont conclus que le facteur de forme moins élevé du GNP évitait
les problémes de repliement/enroulement et d’agrégation observés lors de la mise en ceuvre de

charges ayant des facteurs de forme élevés (GNP-15 et fibres de carbone).

7.2.3. Influence de la voie de dispersion

Kim et al. [91] ont ainsi étudié I'influence de trois procédés de dispersion (voie solvant, voie
fondu, polymérisation in-situ) de TrGO et de GO modifiés chimiquement par des fonctions
isocyanates (iGO) dans un thermoplastique polyuréthane (TPU). Les auteurs ont ainsi mis en
évidence que la voie solvant était la plus adaptée afin de disperser efficacement les feuillets de TrGO
par rapport a la voie fondu. lls ont obtenu une amélioration significative du module d’Young (Figure
136), ce dernier pouvant étre multiplié entre 3 et 8 fois pour un TPU renforcé a 3 wt% de TrGO par
voie fondu (en rouge) et voie solvant (en bleu) respectivement. Comparativement, un renforcement
beaucoup moins important (~ 40%) a été obtenu lors de la dispersion par voie fondu de 3wt% de
TrGO dans une matrice PEN [111] et PC [110]. Les auteurs ont attribué ce phénomeéne d’une part ala
réagrégation irréversible des feuillets lors de la mise en ceuvre par voie fondu et, d’autre part, a la
morphologie courbée-repliée et au caractere flexible des feuillets de TrGO qui peut réduire
significativement le renforcement.

Ce dernier résultat est néanmoins cohérent avec les résultats obtenus par Steurer et al. [82]
(cf. Figure 135a). Ceci montre un point de discorde important a ce sujet dans la mesure ou d’autres
études [83,142] ont, a I'opposé, observé un renforcement important avec du TrGO. Celui-ci a
principalement été attribué a la trés bonne affinité chimique entre la matrice et le TrGO ainsi qu’au
confinement de chaines de polymeres provoqués par les repliements des feuillets de TrGO.

Il apparait ainsi clair a travers ces études que le parametre principal régissant les propriétés
mécaniques finales du nanocomposite reste la voie de dispersion. Ainsi pour un méme systéme
polymeére-charge, la voie fondu provoque une moins bonne dispersion des feuillets (viscosité
importante, réagrégation irréversible des feuillets lors du mélange), réduisant ainsi le facteur de

forme et donc le renforcement mécanique.
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Figure 136 : Module d’Young normalisé de composites TPU avec différentes charges (Graphite, iGO et TrGO)
dispersées selon trois procédés différents (voie solvant, voie fondu et polymérisation in-situ). Les traits
pleins correspondent a une modélisation micro-mécanique de Mori-Tanaka [145]. D’aprés [91].

8. Bilan

A ce jour, I'approche la plus aboutie consiste a obtenir des feuillets individualisés de
graphéne par une approche chimique a partir de GO réduits (chimiquement et thermiquement). Les
feuillets obtenus présentent une grande surface spécifique ainsi qu’un facteur de forme important.
Les propriétés mécaniques finales du nanocomposite formé vont donc étre intimement reliées a la
dispersion de ces feuillets de graphéne. En fonction de I’étude bibliographique effectuée et des
contraintes liées au sujet, nous avons pu identifier les parametres liés a la dispersion de la charge et
justifier nos choix expérimentaux :

- la voie de dispersion de la charge : la voie solvant est clairement plus favorable a une
dispersion homogene de feuillets individuels. Cependant, cette approche est coliteuse, anti-
écologique et peu envisageable a I'échelle industrielle.

Nous disperserons donc notre charge dans une matrice PP par voie fondu (mélangeur
interne et RMX®).

- ladhésion interfaciale entre le polymére et la charge peuvent avoir un impact considérable
sur les propriétés mécaniques finales. La compatibilité au niveau des polarités ainsi que les
liaisons hydrogéne peuvent ainsi augmenter significativement les propriétés mécaniques des
composites formés [83,146,147].

Nous étudierons I'impact d’un polypropyléne greffé anhydride maléique (PP-g-MA) afin de
modifier la polarité de notre matrice PP.

- Porientation au cours de la mise en ceuvre : I'impact du procédé de mise en ceuvre (injection,
compression) va avoir une influence sur l'orientation des charges. Ainsi les contraintes
générées par I'écoulement lors de la mise en ceuvre de ces matériaux peuvent provoquer un

alignement des charges dans la direction de I'écoulement. Cet alignement est en général
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favorable au renforcement mécanique [148] mais augmente significativement le seuil de
percolation électrique [110].

la structure intrinséque de la charge (épaisseur, défauts structuraux, surface spécifique,
facteur de forme). Pour la suite nous allons considérer une charge commerciale de type GNP.
Bien que cette charge ne puisse pas étre considérée comme du graphéne (elle posséde une
structure multi-feuillet et une surface spécifique (~ 150 m?/g) plus faible comparée aux
feuillets de GO réduits), elle possede des propriétés conductrices similaires au graphite et au

graphite expansé pour un facteur de forme plus important (> 100).
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Il. PARTIE EXPERIMENTALE

1. Matériaux

1.1. Le polypropyléne greffé anhydride maléique (PP-g-MA)

Le polypropyléne greffé anhydride maléique (PP-g-Ma) est un grade commercial (OREVAC®
CA 100, Arkema) contenant 1 wt% d’anhydride maléique. Son MFI est de 100g/10min (230°C, 2.16
kg) et sa température de fusion est de 162°C. Ce polymére va servir de compatibilisant entre la
matrice PP purement apolaire et la charge xGNP contenant une certaine fraction (~ 1 wt%) de
fonctions carboxyle ou hydroxyle pouvant rester suite aux différents traitements chimiques et
thermiques nécessaires a la fabrication du GNP.

La teneur en PP-g-MA est fixée a 15 wt% par rapport au PP(2) et sa structure chimique ainsi
que le comportement rhéologique du systéme PP/PP-g-MA sont indiqués en Figure 137. Le PP-g-MA
étant tres fluide, ce dernier a principalement un effet diluant sur la matrice PP(2) utilisée. Aucun
effet particulier du compatibilisant sur le module élastique G’ a basse fréquence n’est observé,
indiquant une bonne miscibilité entre le PP(2) et le PP-g-MA. Le comportement rhéologique de ces

deux matrices PP(2) et PP(2)/PP-g-MA 85/15 (wt/wt%) va servir de référence lors de I'ajout de la

charge xGNP.
d CH2 100000 b n, (PP2) =10 500 Pa.s
~ CH 1o (PP/PP-g-MA) = 3550 Pa.s
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Figure 137 : a) Structure chimique du PP-g-MA et b) balayage en fréquence (T=200°C, y=3%) du PP(2) seul et
du systéme compatibilisé PP(2)/PP-g-MA 85/15 (wt/wt%).

1.2. Le GNP (Graphite Nano Platelet)

Le GNP utilisé au cours de cette étude est une charge commerciale fournie par la société
ameéricaine XG Sciences (Lansing, Michigan, USA). Cette société a la particularité d’étre une start-up
issue des activités du groupe de recherche dirigé par L.T. Drzal de I’Université du Michigan [36,37,39-
41,103-109,144,149]. Cette start-up est, a ce jour, une des seules pouvant fournir commercialement
des charges de type GNP. Nous avons sélectionné pour cette étude le grade xGNP-M5 dont les

caractéristiques physico-chimiques sont indiquées en Figure 138.
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Le GNP possede la structure d’un disque contenant plusieurs feuillets empilés de graphéne et
maintenus entre eux par des forces cohésives de type Van der Waals. La distance inter-feuillet est la
méme que pour le graphite : 3.35 A. Comparativement au graphéne pur ou a ses dérivés obtenus
chimiquement (CrGO et TrGO), le GNP adopte une structure multi-feuillet similaire a celle des
nanoargiles (Cloisite®). Selon son épaisseur, une particule primaire de GNP (ou tactoide) peut
contenir entre 15 et 20 feuillets de graphéne empilés. Sa surface spécifique est donc inférieure a

celle d’un mono-feuillet de graphéne (~ 2630 m?/g [12]).

Fournisseur XG Sciences
Nom commercial XGNP-M5¢€ A
Epaisseur moyenne (nm) 8-10 nm 4
Diamétre moyen (um) 5um =%
Taux d’oxygene résiduel e=28-10

1-2%
(wt%) nm
Densité 2.2g/cm3 Oxygen groups
Densité apparente 0.1g/cm3
Surface spécifique (m%g) ~120-150 m%/g v
Facteur de forme théorique < >
af 500 @=5um
Conductivité sur poudre 18
(S/m) )

Figure 138 : Caractéristiques physico-chimiques du xGNP-M5 (XG Sciences, USA). Données issues de la fiche
technique du matériau.

2. Mise en ceuvre des composites a I’état fondu

2.1. Réalisation de mélanges-maitres au Haake (Procédure P0)

Les mélanges PP/XxGNP et PP/PP-g-MA/xGNP ont été réalisés a 200°C dans un mélangeur
interne (Haake Rheomix 600, ThermoElectron) a 200°C. Les rotors ont une géométrie de type
« roller » adaptée a la mise en ceuvre des thermoplastiques et le temps de mélange est fixé a 8
minutes. Le pourcentage de compatibilisant est fixé a 15 wt% par rapport a la masse de PP
introduite. Le PP-g-MA et le XGNP sont préalablement séchés dans une étuve sous vide a 80°C
pendant 4h avant leur mise en ceuvre.

Dans un premier temps, le PP (ou le PP/PP-g-MA) est introduit dans le Haake et |a vitesse des
rotors est fixée a 50rpm. Apres fusion des granulés, 0.5wt% d’lrganox® B225 sont introduits afin
d’éviter tout phénomeéne de dégradation oxydative lors de I'étape de mélange. La charge (entre 1 et
15 wt%) est ensuite introduite directement au contact de la matiére fondu et la vitesse des rotors est
augmentée a 100 rpm pendant 6 minutes afin de disperser au mieux le xGNP. Le mélange est
finalement retiré du mélangeur et laissé refroidir a I'air libre. Cette procédure est appelée pour la

suite procédure PO.
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2.2.Mise en ceuvre au RMX® (Procédure P1 et P2)

Une partie des mélanges maitres (~ 25g) réalisés au Haake est introduite dans le RMX® a
200°C équipé de I'élément de mélange de 2 mm de diameétre (L/D = 14). Le mélange va alors subir
deux procédures successives détaillées ci-dessous :

e une procédure P1 (L/D = 14, v=30 mm/s, n=4x5 cycles),
e puis une procédure P2 (L/D = 14, v=60 mm/s, n=4x5 cycles)

2.3.Caractérisations

A lissue de chaque procédure, le mélange réalisé subit une étape supplémentaire de
moulage dans une forme adaptée au test de caractérisation réalisé ultérieurement :
e éprouvettes AFNOR H2 (25x4x2 mm?®) de traction et disques rhéologiques (@=25 mm,
e=2mm) réalisés par injection-moulage a I’aide du moule thermorégulé (T=70°C) en sortie du
RMX®.
o films minces (e=200 um) réalisés par compression-moulage pour les mesures de conductivité
électrique (cf. Chapitre 1)
Cette étape supplémentaire de moulage peut conduire a propriétés finales différentes dans la
mesure ou celles-ci sont influencées par I'orientation des charges au cours de la mise en ceuvre. Ainsi
les films minces utilisés pour les mesures de conductivité électrique sont réalisés par compression-
moulage (faible orientation) afin d’avoir I'impact le plus faible sur la valeur de percolation électrique.

Les différentes procédures réalisées sont résumées dans I’organigramme ci-dessous (Figure 139).

Injection-moulage :
~ Disques Rhéologie
Procédure P2 :
RMmXxe® (L/D=14) | | Compression-moulage :
Procédure P1: v =60 mm/s Films minces (e=200pum)
RMX® (L/D=14) n= 4%
Procédure PO : v =30 mm/s -
Haake Rhéomix 600 n=4x5 Injection-moulage :
T=200°C Disques Rhéologie
v=50 rpm
t=8min Injection-moulage :

Compression-moulage :

Traction (AFNOR H2) Films minces (e=200um)

Disques Rhéologie

Compression-moulage :
Films minces (e=200um)

Figure 139 : Organigramme représentant les différentes procédures réalisées lors de la mise en ceuvre de
mélanges PP/xXGNP et PP/PP-g-MA/xGNP.
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Ill. RESULTATS ET DISCUSSION

1. Caractérisation structurale de la charge

1.1.Morphologie du xGNP — Notion de structure multi-échelle

Le XGNP est directement monté sur un plot métallique et fixé a I'aide d’une colle carbone.
L’ensemble subit une métallisation sous vide pendant 3min permettant le dép6t d’'une couche fine
d’or-palladium en surface. L'observation se fait au moyen d’un microscope électronique a balayage
(MEB) Hitachi S800 sous une tension de 5 keV. En fonction de I’échelle d’observation, plusieurs
niveaux d’organisation structurale de la charge sont mis en évidence :

e L’agrégat: une premiere observation a faible grossissement (Figure 140) permet de
distinguer nettement le premier niveau d’organisation de la charge : 'agrégat. Ce dernier est
un ensemble de particules primaires (ou tactoides) empilées et orientées dans toutes les

directions. Les agrégats observés ont une taille qui varie entre 50 et 100 um.

Figure 140 : Observation MEB de la structure agglomérée du xGNP

o La particule primaire ou tactoide : en observant a plus fort grossissement les agrégats, on
distingue les particules primaires de GNP, ayant un diamétre moyen de 5um (Figure 141). La
particule primaire est constituée de 8 a 10 feuillets empilés, maintenues entre eux par des
forces électrostatiques cohésives de type Van der Waals. Cette particule fait généralement
10 a 15 nm d’épaisseur. La distance inter-feuillet est celle d’une structure graphitique, a
savoir 3.36 A. L’empilement désordonné de ces particules primaires conduit & un volume

libre important et donc a une grande porosité.
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AT

Figure 141 : Observation MEB des particules élémentaires de xGNP (diamétre moyen ~ 5 um)

o Le feuillet : il s’agit de I’élément de base constitutif de la structure du xGNP. Ces feuillets sont
relativement souples et déformables et peuvent avoir tendance a se courber et/ou se replier
sur eux-mémes (Figure 142). Cette observation est intéressante dans la mesure ou, méme si
le GNP posséde une structure multi-feuillets, les particules les moins épaisses vont conserver
une certaine flexibilité similaire a celle observée pour des TrGO [91,110,111]. On distingue

également ce qui semble étre des feuillets individuels de graphéne.

Figure 142 : Observation a fort grossissement de la structure élémentaire du GNP : mise en évidence de
feuillets plus ou moins individualisés de graphéne.

Comme d’autres charges lamellaires (montmorillonites, sépiolites...), le xGNP adopte
plusieurs niveaux d’organisation en fonction de I’échelle d’observation choisie. La Figure 143
schématise les différentes unités structurales composant cette charge. Une des problématiques
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principales lors de la dispersion de cette charge a I'état fondu va donc consister a limiter le plus

possible son agrégation.

Feuillet Particule primaire Agrégat
(tactoide) ~10-100 um

5pm 8-10nm

® =8 =

N

Figure 143 : Schéma représentant la structure multi-échelle du xGNP-M5.

1.2.Diffraction des rayons X (DRX) :

25 000
—PPH3060 . L
— XGNP (poudre) ~ Pic caractéristique de lastructure
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a(040) Carbaryl
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Figure 144 : Spectre de diffraction des rayons X pour le polypropyléne (PPH3060) et le XxGNP-MS5 utilisés dans
cette étude.

La Figure 144 représente le spectre de diffraction des rayons X de la charge xGNP-M5. Nous
avons également représenté le spectre caractéristique du PP utilisé dans cette étude. Les différentes
formes de cristallisation (a, B, y) sont reportées [109].

Le spectre de diffraction des rayons X du xGNP montre un pic important vers 20 = 26.5°. Ce
pic est caractéristique de la structure graphitique comprenant une distance inter-feuillet dgo; = 3.36
A. Un léger pic est également observé vers 28.5°. Ce dernier peut étre associé 3 la présence
d’'impuretés de type silice. L'analyse de la largeur du pic a mi-hauteur permet de déterminer

|’épaisseur moyenne des tactoides de xGNP grace a la relation de Scherrer :

KA

- [.cos6 ©)

hkI
: constante liée a la forme des cristallites (K=0.91)
: longueur d’onde des rayons X utilisés (Acye=1,54056 A)

: largeur du pic a mi-hauteur mesurée sur I’échelle 20 et multipliée par /180
: angle d’incidence du faisceau

ou:

DO > X
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En théorie la valeur de la largeur a mi-hauteur du pic de diffraction dans le plan (0 0 1)
permet d’accéder au nombre moyen de feuillets par tactoide par la relation N = Lyg1/dgo;. Concernant
le XGNP, I'épaisseur moyenne calculée est de 20 nm, ce qui permet d’obtenir un nombre de feuillets
d’environ 25.

Ces valeurs sont cohérentes bien que 2 fois supérieures a celles annoncées par la fiche
technique (~ 8 - 10 nm). Néanmoins, il faut mentionner que I'application de la formule de Scherrer
n’est pas simple, car d’autres causes d’élargissement du pic de diffraction peuvent se superposer a
I'effet de taille des cristaux. Les rayons X donnent ainsi une estimation moyenne de I'épaisseur a
travers une mesure réalisée sur de nombreux tactoides. Raza et al. [150] ont récemment observé sur
les mémes charges xGNP commerciales ayant un diametre de 15 um (xGNP-M15), une différence
entre I'épaisseur mesurée par TEM aux extrémités de quelques tactoides (~ 5 - 35 nm) et I'épaisseur

obtenue par DRX (~ 60 nm).

1.3.Analyse thermogravimétrique (ATG)

Lors de I'analyse thermogravimétrique du xGNP-M5 (Figure 145), nous pouvons observer une
perte de masse d’environ 5% initiée aprés 200°C. Etant donné que la charge a été préalablement
séchée a I'étuve a 80°C sous vide pendant une nuit, nous pouvons exclure la présence d’eau
physisorbée. Cette perte massique peut ainsi étre attribuée aux fonctions hydroxyle, cétone et
carboxylique pouvant rester aux extrémités des feuillets suite aux différents traitements acides et
thermiques nécessaires a I'élaboration de la charge. Cette valeur est supérieure au taux d’oxygéne

résiduel mentionné par la fiche technique (~ 1 - 2 %).

100 +
5.2%:

= 98 1 liaisons C=0, OH,
s i COOH...
a
8 96 -
=

94 +

92 T T T T T T T

0 100 200 300 400 500 600 700 800
Température (°C)

Figure 145 : Analyse thermogravimétrique de la charge xGNP-MS5 seule : rampe 10°C/min sous flux d’hélium
(40mL/min).
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2. Caractérisation rhéologique de mélanges PP/xGNP et PP/PP-g-MA/xGNP

L'analyse rhéologique de matériaux nanocomposites a base de charges lamellaires permet
d’obtenir des informations importantes concernant I'état de dispersion/exfoliation d’'une charge
lamellaire. Une exfoliation importante de cette charge va statistiquement augmenter le nombre
d’interactions inter-feuillets. Par conséquent, le seuil de percolation rhéologique, i.e. la fraction
volumique de charge a laquelle apparait un plateau élastique a basse fréquence, diminue avec

|"augmentation du degré d’exfoliation [120].

2.1.Comportement élastique

La Figure 146 montre l'influence de la concentration massique en XGNP sur le module
élastique G’ d’un systéme référence PP(2)/xGNP (Figure 146a) et d’un systéme compatibilisé
PP(2)/PP-g-MA/xGNP (Figure 146b). Nous rappelons que le pourcentage de PP-g-MA est fixé a 15

wt% par rapport a la matrice PP(2).

100000 LQ PP(2)/xGNP 100000 tp PP(2)/PP-g-MA/xGNP
10000 ¢ 10 000 E
8 -0 wt%
_.1000 ¢ —~ 1000
© E -~ 1wt% ©
a E =
= [ -3 wt% - [
(U] (U]
100 E +5wt% 100 E
£ -8 wt% £
0 b Goo® + 10wt 10 & 10 wt%
E +12.5 wt%| E +12.5 wt%
F1=200°C =15 wt% =15 wt%
0.01 0.1 1 10 100 0.01 0.1 1 10 100
wm [rad /<) w (rad/s)

Figure 146 : Module élastique G’ du systéeme : a) PP(2)/xGNP et b) PP(2)/PP-g-MA/xGNP pour différentes
concentrations de XGNP (Balayage en fréquence a T=200°C et y=3%).

2.1.1. Evolution de G’ a haute fréquence

Nous observons une augmentation du module élastique G’ avec l'augmentation de la
concentration en XGNP pour les deux systéemes considérés. Une forte dépendance du comportement
élastique vis-a-vis de la concentration en charge est mise en évidence a haute fréquence avec une
augmentation progressive de G’ avec la concentration en charge. Le module élastique G’ a haute
fréquence (w = 100 rad/s) s’étend ici sur une plage de valeurs comprises entre 65 000 et 175 000 Pa
pour le systéme PP(2)/xGNP et entre 40 000 et 129 000 Pa pour le systéme PP(2)/PP-g-MA/xGNP.
Alors que le comportement a basse fréquence fournit plutét des informations sur I’état de dispersion
de la charge et sur la présence éventuelle d’'une structure percolante formée par les agrégats, le
comportement a haute fréquence est plutét représentatif d’'un comportement intermédiaire entre
les deux phases en présence. Le comportement rhéologique du composite a haute fréquence peut

ainsi étre interprété comme la moyenne des contributions des phases en présence. L’augmentation
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de G’ a haute fréquence s’explique alors par une augmentation des contributions hydrodynamiques
liées a la fraction volumique de charge introduite. Un important effet de « renfort volumique » lié a
la présence de xGNP est ainsi mis en évidence a haute fréquence. Le module élastique d’un
composite contenant 15 wt% de xGNP est ainsi multiplié par 3 par rapport a celui de la matrice. Ce
type de comportement a haute fréquence peut étre modélisé par un modeéle de type Kerner [157] ou

Krieger-Dougherty [158].

2.1.2. Evolution de G’ a basse fréquence

Cette dépendance du G’ vis-a-vis de la concentration en xGNP est encore plus marquée a
basse fréquence avec I'apparition progressive d’un plateau a basse fréquence caractéristique d’'un
comportement de type solide élastique. Le matériau passe ainsi progressivement d’un
comportement liquide avec une zone terminale (G’ ~ w?) & un comportement solide indépendant de
la fréquence (G’ ~ w°) se traduisant par I'apparition d’un plateau a basse fréquence.

Les valeurs du module élastique au plateau basse fréquence G’, ont été déterminées
arbitrairement a fréquence fixe (w = 0.031 rad/s). Les différentes valeurs de G’, ainsi que les pentes

correspondantes A sont reportées dans le Tableau 22.

PP(2) PP(2)/PP-g-MA
XGNP (wt%) ¢ G', A G', i)
0 0 46 1.75 3 1.97
1 0.004 91 1.40 11 1.60
3 0.012 121 1.25 22 1.30
5 0.021 164 1.10 33 0.86
8 0.034 274 0.94 248 0.44
10 0.043 584 0.83 445 0.24
12.5 0.054 859 0.67 1067 0.2
15 0.066 1758 0.48 1603 0.16

Tableau 22 : Evolution des pentes 4 et du module élastique au plateau basse fréquence G’, (2 w=0.031 rad/s)
en fonction de la concentration en xGNP. Les fractions volumiques ont été déterminées en prenant en
compte les densités des différents matériaux (ppp = 0.905, p,gne = 2.25).

La transition liquide-solide peut étre interprétée physiquement par I'établissement progressif
d’un réseau tridimensionnel formé par des agrégats de charge (augmentation des interactions inter-
particules). A partir d’'une fraction volumique critique de charge, les agrégats formés vont entrer en
contact, créant ainsi un réseau physique qui va se traduire par I'apparition d’un plateau a basse
fréquence en rhéométrie dynamique. Cette fraction volumique critique est appelé seuil de
percolation rhéologique. Pour une méme fraction volumique de charge, une meilleure
dispersion/exfoliation de la charge (i.e. une plus grande surface de charge en contact avec le
polymere et donc un facteur de forme A; plus grand) se traduit par une augmentation de G’,[132].

D’aprés les données fournies par la Figure 146b et le Tableau 22, un plateau a basse
fréquence semble s’établir plus nettement pour le systeme compatibilisé PP(2)/PP-g-MA a partir de 8
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wt% comparativement au systeme référence (~ 12.5 — 15 wt%). Cependant, nous devons étre
prudents avec cette interprétation. En effet, I'établissement d’un plateau a basse fréquence pour le
systéme PP(2)/xGNP peut avoir lieu pour une fréquence inférieure a la plage mesurée. De plus les
valeurs du module élastique plateau G’, reportées sont sensiblement identiques pour les deux

systémes considérés.

2.2. Comportement visqueux

La Figure 147 montre I’évolution de la viscosité complexe n* en fonction de la concentration
en XGNP pour les deux systémes PP(2)/xGNP et PP(2)/PP-g-MA/xGNP. Similairement au module
élastique G’,, nous observons une augmentation progressive de la viscosité complexe sur toute la
gamme de fréquence avec I'augmentation de la concentration en xGNP. Une disparition progressive
du plateau newtonien a basse fréquence est également observée a partir de 8 wt% de xGNP pour le

systéme PP(2)/xGNP et a partir de 5 wt% pour le systeme compatibilisé PP/PP-g-MA/xGNP.
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4 10wt% ¢ 10wt%
2R} o 125w = 4 12.5wt%
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3 . E
[ = F
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Figure 147 : Viscosité complexe n*du systéme : a) PP(2)/xGNP et b) PP(2)/PP-g-MA/xGNP pour différentes
concentrations de xGNP (Balayage en fréquence a T=200°C et y=3%). Les traits correspondent au modeéle de
Carreau-Yasuda modifié.

L'augmentation de la viscosité complexe a basse fréquence peut étre comparée a celle de
matériaux possédant un seuil d’écoulement. Afin de décrire ce type de comportement, un modele de
Carreau-Yasuda modifié prenant en compte ce seuil d’écoulement a été reporté dans la littérature

par Berzin et al. [151] ainsi que par Lertwimolnun et Vergnes [152,153] :

)a ](n—l)/a (6)

n* (@) = 22 + 1L+ (oo
()]

ou: o, est le seuil d’écoulement (Pa)

no est la viscosité newtonienne (Pa.s)

A correspond a un temps caractéristique (s)
n est I'indice d’écoulement

a est le paramétre ajustable de Yasuda
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PP(2)/xGNP PP(2)/PP-g-MA/xGNP
XGNP (wt%) no(Pa.s) A(s) a n o,(Pa) XGNP (wt%) no(Pa.s) A(s) a n o, (Pa)
0 12 500 0.74 0.68 0.34 0 0 3750 0.31 0.79 0.45 0
1 19200 0.98 0.58 0.34 0 1 5500 0.5 0.76 0.45 0
3 25100 1.2 0.57 0.34 0 3 8250 0.66 0.62 0.45 5
5 32 000 1.4 0.56 0.34 0 5 9250 0.52 0.59 0.45 45
8 42 000 1.56 0.54 0.34 120 8 15150 1.1 0.59 0.45 245
10 50500 1.96 0.55 0.34 700 10 17 300 1.18 0.61 0.45 495
12,5 61 000 2 0.55 0.34 880 12.5 22150 1.6 0.65 0.45 1250
15 81500 2.45 0.55 0.34 2030 15 28 000 1.8 0.54 0.45 1800

Tableau 23 : Parametres utilisés pour le modéle de Carreau-Yasuda prenant en compte la contrainte au seuil
d’écoulement o,.

Ce modeéle contient donc cinq parameétres ajustables. Nous déterminons tout d’abord le
comportement des matrices PP(2) et PP(2)/PP-g-MA qui serviront de comportement de référence.
Les indices d’écoulement n et les viscosités newtoniennes n, sont déterminées dans un premier
temps et g, est fixé a 0. Afin de simplifier la résolution, nous considérons que les indices
d’écoulement n des nanocomposites sont identiques a ceux des matrices de référence [152]. Les
autres parametres (A, a) sont ensuite ajustés. Les parameétres utilisés sont reportés dans le Tableau
23. Un excellent accord entre les données expérimentales (symboles) et le modele de Carreau-
Yasuda modifié (traits) est obtenu et représenté en Figure 147. On observe une augmentation
progressive du temps caractéristique A (correspondant a la transition entre le plateau newtonien et
le domaine pseudo-plastique) ainsi que de la contrainte seuil g, avec I'augmentation de la
concentration en charge. Ce dernier parameétre est intéressant dans la mesure ou il contréle
I"augmentation de la viscosité a basse fréquence. Le parametre ajustable de Yasuda est quant a lui
peu modifié. De facon intéressante, Lertwimolnun et Vergnes [152,153] ont pu observer pour une
concentration en charge fixée (5 wt%), que la contrainte au seuil d’écoulement g, était d’autant plus

importante que le degré d’exfoliation augmentait.

2.3.Détermination du seuil de percolation rhéologique

2.3.1. Evolution de G’, dans la zone terminale

Afin d’étudier plus en détail I'influence du systeme choisi sur la dispersion de XGNP, nous
nous intéressons plus particuliérement a I’évolution du module élastique G’, dans la zone terminale.
Pour distinguer plus clairement la transition entre le comportement liquide et le comportement
solide et ainsi déterminer la fraction volumique de percolation &pe., une méthode classiquement
indiquée dans la littérature [118,121,132] consiste a reporter |"évolution de G’, en fonction de la
fraction volumique ¢ (échelle linéaire). Cette méthode est représentée en Figure 148a.

On distingue clairement deux régions distinctes. Une faible dépendance du G’, vis-a-vis de la
concentration en XGNP est observée pour des fractions volumiques faibles (jusqu’a ¢ ~ 0.03). Ce
régime correspond a un comportement rhéologique de type liquide pour lequel les interactions

polymere-charge sont faibles. A partir d’'une certaine fraction volumique critique ¢, correspondant

216



Vi Dispersion de charges lamellaires a base de graphéne dans une matrice polypropyléne

au seuil de percolation rhéologique, G’ augmente fortement indiquant des interactions inter-
particules fortes. Les valeurs de ¢, obtenues sont relativement proches : ¢pe ~ 0.0295 (~ 6.9 wt%)
pour la matrice PP(2) seule et le seuil de percolation obtenu pour le systéme compatibilisé PP(2)/PP-
g-MA est méme supérieur (dpe. ~ 0.0299 soit 7 wt%) a celui obtenu pour la matrice seule. De fagon
surprenante le PP-g-MA ne semble pas améliorer la dispersion du XGNP, ce qui pourrait indiquer
I’absence d’interaction entre les groupements polaires d’anhydride maléique et les oxygénes

résiduels présents en surface de la charge.

5000 2000
[ #PP(2) oPP(2)/PP-g-MA ]
4000 [
3 1500
3000 f =
£ r 1000 &
L ~ _Q.
& 2000 [ Gperc ~0.0299 o
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0 (5_0 ol o | | | 0
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Figure 148 : a) Représentation de I'évolution de module élastique plateau G’, (a w=0.031 rad/s) en fonction
de la fraction volumique de XGNP (Les fractions volumiques critiques correspondant au seuil de percolation
$perc pour les deux systemes étudiés ont été obtenues par régression linéaire sur les 4 derniers points).

2.3.2. Réle des contributions hydrodynamiques sur les valeurs de G,

Nous avons observé précédemment (cf. Figure 146) que les valeurs de G’ mesurées a haute
fréquence étaient fortement impactées par les contributions hydrodynamiques liées au volume des
agrégats formés. Cet effet de renfort volumique non négligeable a également un impact sur les
valeurs de G’, mesurées a basse fréquence. Afin de s’affranchir de cet effet, nous effectuons un

décalage verticale des courbes de G’, ces derniéres étant ramenées au niveau du comportement

élastique a haute fréquence de la matrice (Figure 149). Ainsi, seul I'effet lié a I'établissement d’un

réseau physique des particules est considéré a basse fréquence.
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Figure 149 : Module élastique G’ relatif suite au décalage vertical effectué : a) PP(2)/xGNP et b) PP(2)/PP-g-
MA/xGNP.
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Les nouvelles valeurs de G’, obtenues suite au décalage effectué sont ensuite reportées en
fonction de la fraction volumique de charge ¢ (Figure 150). Nous pouvons observer une légere
diminution du seuil de percolation rhéologique ¢, pour les deux systemes considérés par rapport
aux anciennes valeurs obtenues (cf. Figure 148). Pour le systeme PP(2)/xGNP, le seuil de percolation
passe de 0.0295 (~ 6.9 wt%) a 0.0276 (~ 6.4 wt%). L'impact de ce décalage vertical est plus important
pour le systeme compatibilisé PP(2)/PP-g-MA avec un seuil de percolation rhéologique ¢, qui passe

de 0.0299 (~ 7 wt%) & 0.0258 (~ 6 wt%).
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Figure 150 : Evolution de G’, (mesuré a w=0.031 rad/s) en fonction de la fraction volumique de xGNP. Les
valeurs de G’, ont été obtenues aprés décalage vertical des courbes de G’ a haute fréquence.

2.4.Evaluation quantitative de I’état de dispersion du XGNP par la rhéologie

2.4.1. Loi de comportement élastique a basse fréquence
L'augmentation de I'élasticité d’un systéme chargé au-dela d’une fraction volumique critique
de charge (percolation rhéologique) est due a I'existence d’un réseau physique de particules solides
qui s’opposent a la déformation imposée. Le module élastique plateau G’, de ce systeme au-dela du
seuil de percolation peut alors étre relié a la concentration en charge par I'expression en loi de

puissance suivante [122-124] :

Gp oc ((P_(Pperc)t (7)

ou: ¢ est la fraction volumique de xGNP.
®perc correspond a la fraction volumique de percolation
t est I'exposant de la loi de puissance.

La Figure 151 montre distinctement cette évolution selon une loi de puissance pour nos deux
systemes considérés. Les exposants caractéristiques t de I'Eq. 7 ont été déterminés avant (Figure
151a) et aprés le décalage vertical (Figure 151b) a haute fréquence. Les valeurs de t obtenues sont
trés proches (~ 0.81 et 0.84 pour les matrices PP(2) et PP-g-MA respectivement) et le décalage

vertical a haute fréquence modifie peu cette dépendance de G’ au-dela du seuil de percolation. Les
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agrégats de xGNP formés vont résister a la déformation imposée et fournir une contribution
élastique équivalente pour les deux systemes considérés. Ceci indique un état de dispersion

relativement proche pour les deux systémes étudiés.
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Figure 151 : Evolution du module plateau G’, au-dela du seuil de percolation rhéologique ¢, et détermination
des exposants caractéristiques de la loi de puissance correspondante (Eq. 7) : a) avant (cf. Figure 146) et b) apres
décalage vertical des valeurs de G’ obtenues a haute fréquence (cf. Figure 149).

2.4.2. Détermination des facteurs de forme A¢
Une fois la fraction volumique critique ¢,... déterminée, nous pouvons désormais déterminer
le facteur de forme A des agrégats de XGNP formés. Ren et al. [126] ont proposé une relation

permettant de relier le facteur de forme moyen Ay des tactoides au seuil de percolation rhéologique :

3
sphere
A¢ = (8)
2
(Pperc
ou: ®spnere = 0.29 correspond au seuil de percolation pour des sphéres interpénétrées et empilées

de maniere aléatoire [127].

Les valeurs de A; obtenues sont reportées dans le Tableau 24. Ces valeurs étant directement
dépendantes des seuils de percolation rhéologiques obtenus, une comparaison est effectuée entre
les valeurs obtenues avant et apres suppression de la contribution hydrodynamique a haute
fréquence. Nous obtenons un facteur de forme moyen A; autour de 15, indépendamment du
systeme considéré. La suppression de la contribution hydrodynamique a haute fréquence modifie
peu la valeur de Ay. Toutefois, une valeur de 17 est obtenue pour le systeme compatibilisé, ce qui
semblerait indiquer une légere amélioration de I'état de dispersion due a la présence de PP-g-MA.
Néanmoins, cette valeur est nettement inférieure au facteur de forme théorique du XGNP (A;~ 500),
indiquant également une agrégation importante des tactoides au cours du mélange a I’état fondu.

Cependant ces valeurs sont cohérentes avec celles reportées dans la littérature pour des systémes
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PEN/graphite (A; ~ 18) [111] ainsi que sur des systemes LLDPE/Cloisite® 20A compatibilisés (A;~ 13-
21 en fonction du compatibilisant utilisé) [132].
Compte tenu du faible impact du décalage vertical effectué sur les valeurs de ¢, et Af, nous

considérerons pour la suite de la discussion les valeurs obtenues avant décalage (cf. Figure 148).

¢perc Af (d"d’perc)t ¢m
PP(2) 0.0295 (~ 6.9 wt%) 15 0.81 2.63
Avant décalage
PP(2)/PP-g-MA  0.0299 (~ 7 wt%) 15 0.84 2.88
PP(2) 0.0276 (~ 6.4 wt%) 16 0.87 2.4

Apres décalage
PP(2)/PP-g-MA  0.0258 (~ 6 wt%) 17 0.95 2.31

Tableau 24: Valeurs des seuils de percolation rhéologiques ¢, facteurs de forme A; et exposants
caractéristiques pour le module élastique G’ — Comparaison entre les valeurs obtenues avant et apres
décalage des courbes de G’ a haute fréquence.

2.5.Evaluation de la microstructure formée (Modele de Shih)

Au-dela du seuil de percolation, i.e. quand les agrégats formés forment un réseau
tridimensionnel de particules interconnectées, I'analyse des propriétés viscoélastiques linéaires peut
également permettre d’évaluer la microstructure du réseau formé [121]. En particulier, le modéle
développé par Shih et al. [130] permet de décrire la structure multi-échelle d’un réseau de tactoides
et les lois de comportement suivantes ont été proposées pour le module au plateau basse fréquence
G’, et la limite de linéarité y.:

(3+x)/(3-d¢)

G'poccpmoccp
Ve @ o

(9)

—(1+x)/(3-ds) (10)

ou: drest la dimension fractale du réseau d’agrégats.

x est un exposant permettant de relier la fraction volumique avec les dimensions de I'agrégat

2.5.1. Influence de la concentration en xGNP sur le domaine de linéarité

La Figure 152a montre la dépendance du module élastique G’ vis-a-vis de la déformation
appliquée. Une diminution du domaine de viscoélasticité linéaire avec I'augmentation de la
concentration en charge est classiquement observée (effet Payne). Afin d’évaluer précisément la
limite de linéarité y. associée a une fraction volumique de charge, un module normalisé G’/G’, est
représenté en échelle linéaire en fonction de la déformation (Figure 152b), G’, correspondant au
module élastique obtenu a faible déformation (y = 0.1%). La limite de linéarité y, est déterminée
arbitrairement pour une concentration de charge donnée lorsqu’une diminution de plus de 3% du

module normalisé est observée.
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Figure 152 : a) Influence de la concentration en XGNP sur la linéarité du domaine de déformation (Balayage
en déformation a T=200°C, w=6.28 rad/s) et b) Module normalisé G’/G’y (a y = 0.1%) permettant de
déterminer la limite de linéarité vy..

2.5.2. Dimension fractale du réseau formé
La Figure 153 montre I'évolution de la limite de linéarité y. (a) et du module au plateau basse
fréquence G’, (b) au-dela du seuil de percolation pour les deux systemes. Conformément a la théorie,
un comportement en loi de puissance est observé, et les exposants caractéristiques v et m
correspondant respectivement a y. et G’, sont déterminés par simple régression linéaire. Les
équations (9) et (10) sont alors résolues simultanément et les valeurs de d; et x correspondantes pour

chaque systéme sont reportées dans le Tableau 25.
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Figure 153 : Evolution en fonction de la fraction volumique de xGNP (au-dela du seuil de percolation) : a) de
la limite de linéarité y. et b) du module élastique G’,.

Comme indiqué précédemment, I'état de dispersion du XGNP va étre relativement peu
dépendant de la nature de la matrice. Ainsi, le comportement en loi de puissance de G’, (m ~ 2.63 —
2.88) ainsi que de y. (v~ 0.98-1.02) differe peu selon la matrice utilisée.

La valeur de df plus faible obtenue pour le systéme PP(2)/xGNP (d; = 1.78) suggere une
structure fractale plus ouverte et donc une participation plus grande a I'élasticité du réseau

[111,121,132]. Le parameétre x dépend du nombre de particules par agrégat. Il est donc plutot
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représentatif de la structure locale des agrégats au sein d’un réseau de percolation, i.e. du nombre
de tactoides présents dans un agrégat. Cependant, compte-tenu de la complexité des structures
pouvant étre formées par une charge lamellaire, il est difficile d’établir un lien direct entre le
parameétre x et le degré d’exfoliation [120,121]. Dans notre cas, ce paramétre est proche de 0 pour
les deux systémes ce qui est discutable d’un point de vue physique. Ceci pourrait indiquer une

agrégation locale importante des tactoides de xGNP et I'absence de dimension fractale.

¢perc ¢perc

Matrice (vol%) (Wt%) Af m v ds x
PP(2) 2.95 6.9 15 2.63 0.98 1.78 0.23
PP(2)/PP-g-MA 2.99 7 15 2.88 1.02 1.92 0.12

Tableau 25 : Parameétres concernant I'état de dispersion du xGNP déterminés par I’'étude des propriétés
viscoélastiques de systémes PP(2)/xGNP et PP(2)/PP-g-MA/xGNP.

2.6. Impact des écoulements élongationnels sur un systéme PP(2)/xGNP

Nous considérons seulement ici le systéme PP(2)/xGNP. Nous rappelons que les mélanges
effectués au RMX® sont issus des mélanges-maitres élaborés au Haake Rheomix 600 dont I'étude des

propriétés viscoélastiques a été réalisée ci-dessus.

2.6.1. Comportement élastique suite au passage au RMX®
1000000 ¢
£ Haake (PO)  RMX® (P1) PP(2)/xGNP
r =5wt% -5 wt%
100000 g -8wt% ~-8 wt%
F =10 wt% 10 wt%
r =125wt% —<12.5wt%
10000 ¢
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Figure 154 : Impact des écoulements élongationnels sur le module élastique G’ pour un systéme PP(2)/xGNP.

A haute fréquence, nous constatons une nette diminution de la valeur du module élastique
G’ aprés passage au RMX® selon la procédure P1 (L/D = 14, v = 30 mm/s, n = 4x5). Les valeurs de G’ a
haute fréquence sont divisées par un facteur 3 aprés passage au RMX® ce qui indique une

dégradation mécanique liée aux passages successifs a travers I'élément de mélange de faible
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diameétre utilisé dans cette étude (¢ = 2 mm). Cette dégradation provoque également un
« nivellement » des valeurs de G’ obtenues, quelle que soit la concentration en xGNP.

A basse fréquence, nous observons apres passage au RMX® |'apparition d’un plateau pour
des fréquences plus élevées (w ~ 0.1 — 0.3 rad/s) comparées a celles obtenues pour des composites
élaborés dans le Haake Rheomix 600 (w ~ 0.03 rad/s). Une remontée du module élastique G’ par
rapport a la valeur plateau atteinte est également mise en évidence pour des fréquences inférieures.
Cette remontée de G’ observée a basse fréquence peut étre reliée a I’évolution temporelle du réseau
d’agrégats formés au cours de I’analyse rhéologique.

Vermant et al. [121] ainsi que Kim et al. [110] ont pu observer ce phénomeéne respectivement
sur des systémes PP/Cloisite® 20A et PC/TrGO. Les auteurs ont constaté une augmentation de G’ au
cours du temps ainsi que des seuils de percolation rhéologiques atteints pour des concentrations
plus faibles suite a une étape de recuit thermique effectuée pendant un temps relativement long (t =
20000 s). Kim et al. [110] ont attribué ce phénoméne a un mécanisme de désorientation des
particules au cours du temps représenté en Figure 155. Ils ont également montré que ce mécanisme
était dépendant de la concentration en charge. Ainsi la désorientation aléatoire liée a la rotation des
disques solides a un impact maximal lorsque la concentration en charge se situe dans le régime semi-
dilué. Les sphéres de rotation des particules sont suffisamment proches et peuvent conduire a la

restauration d’un réseau de percolation (Figure 155b).

/
/

Figure 155 : Mécanismes de désorientation particulaire en fonction de la concentration en charge : a) régime
dilué, b) régime semi-dilué, c) régime concentré [110].

Ces résultats mettent en avant I'impact considérable des écoulements subis par un systéme
chargé avant I'analyse rhéologique. Compte tenu des résultats obtenus et de la littérature nous
pouvons supposer une orientation importante des particules de xGNP suite au passage dans le
RMX®. Des essais complémentaires de balayage temporel aprés différents temps de recuit devraient

étre réalisés ultérieurement afin de confirmer ce phénomeéne.
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2.6.2. Seuil de percolation rhéologique
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Figure 156 : a) Evolution du module élastique au plateau G’, (a w=0.031 rad/s) en fonction de la fraction
volumique de xGNP et b) Représentation de G’, au-dela du seuil de percolation en fonction de ¢ -,

La Figure 156a montre |’évolution du module élastique au plateau G’, apres passage au RMX®
(en rouge). Une fraction volumique critique ¢, de 0.0270 (~ 6.3 wt%) est obtenue. Cette valeur est
|égérement inférieure a celle obtenue pour un systeme élaboré au Haake Rheomix 600 (¢, = 0.0295
soit ~ 6.9 wt%). Ceci peut étre attribué a une rupture plus importante des agrégats formés suite aux

écoulements élongationnels subis.

2.7. Bilan de I’étude rhéologique

A travers cette étude des propriétés viscoélastiques linéaires a basse fréquence, nous avons
pu déterminer un certain nombre d’informations liées a la dispersion d’une charge lamellaire
graphitique (xGNP) dans une matrice PP :

e |'ajout d’un compatibilisant (PP-g-MA) afin d’augmenter les interactions polymere-charge
s’est avéré peu efficace. Ceci est probablement d au faible nombre de fonctions polaires
résiduelles présentes aux extrémités des feuillets et susceptibles de réagir avec les fonctions
MA présentes. La dispersion du XGNP est donc préférable dans une matrice apolaire.

e |a détermination quantitative de parametres physiques liés a I'état de dispersion de la charge
a pu étre effectuée : un seuil de percolation rhéologique entre 6 et 7 wt% ainsi qu’un facteur
de forme moyen Asentre 15 et 17 ont été obtenus.

e |’évaluation de la microstructure du réseau de xGNP formé au-dela du seuil de percolation a
pu étre envisagée a I'aide du modéle de Shih, basé sur le concept de dimension fractale. Les
résultats ont montré que les tactoides de xGNP présentaient une agrégation locale
importante

e une diminution du seuil de percolation rhéologique (- 0.5 wt%) apres passage au RMX® a été
mise en évidence. Cette derniére est probablement due a une meilleure redispersion des

agrégats formés.
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Cette étude montre le potentiel de la rhéologie pour évaluer rapidement et quantitativement
I’état de dispersion d’'une charge lamellaire. Cette approche, relativement peu développée dans la
littérature en ce qui concerne les charges lamellaires, a surtout été utilisée pour évaluer la dispersion
de nano-argiles [121,132] ainsi que de graphite et de TrGO [111]. A ce jour, I'évaluation quantitative
de la dispersion de xGNP dans une matrice polypropyléne par analyse rhéologique est donc nouvelle

a notre connaissance.

3. Microstructure des composites PP(2)/(PP-g-MA)/xGNP

Les spectres de diffraction des rayons X des composites PP(2)/xGNP et PP(2)/PP-g-MA/xGNP
sont représentés en Figure 157. Les spectres de référence du PP(2) ainsi que du xGNP seul ont été
décrits en Figure 144. Linfluence de la concentration en xGNP et de la présence de PP-g-MA est
discutée ici.

Les pics de diffraction correspondant aux différentes structures cristallines a et B du PP(2)
sont observés entre 13 et 26°. Nous pouvons remarquer une influence de la présence de la charge
sur les différentes formes de cristallisation du PP(2). En effet, une augmentation progressive de
I'intensité des pics situés a 26 = 16.8° et 26 = 25.3° correspondant respectivement aux formes de
cristallisation a(040) et a(060) du PP(2) est observée avec I'augmentation de la concentration en
charge. Le comportement inverse est observé pour les formes de cristallisation a(110) et a(130) dont
les pics caractéristiques situés a 26 = 14° et 26 = 18.5° diminuent avec I'ajout de xGNP. Les deux
formes de cristallisation B(300) a 26 = 15.9° et B(301) a 26 = 22.8° sont quant a elles peu modifiées
par la présence de xGNP contrairement a ce qui avait été observé par Kalaitzidou et al. [109] sur un
systeme PP/xGNP similaire. Ces changements d’intensité de pics caractéristiques du PP indiquent une
modification de la structure cristalline provoquée par la présence de xGNP et donc un effet nucléant

de la charge. La méme tendance est observée en Figure 157b pour le systéme PP(2)/PP-g-MA/xGNP.
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Figure 157 : Spectre de diffraction des rayons X pourles mélanges: a) PP(2)/xGNP et b) PP(2)/PP-g-
MA/XGNP.
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Le pic de diffraction caractéristique du XGNP est situé a 26 = 26.5° ce qui, d’apres la loi de
Bragg, correspond a une distance inter-feuillet de 3.36 A. Nous observons une augmentation de
I'intensité de ce pic caractéristique proportionnelle a la quantité de charge introduite. Cependant,
aucun déplacement de ce pic vers les plus petits angles n’est observé quelle que soit la matrice
(présence ou non de PP-g-MA). Ceci indique clairement que la structure lamellaire initiale du xGNP
est conservée et donc qu’aucune intercalation/exfoliation de la charge n’a eu lieu au cours de I'étape
de mise en ceuvre du matériau. Selon la terminologie indiquée par Alexandre et Dubois [84], les
matériaux PP(2)/xGNP et PP(2)/PP-g-MA/xGNP élaborés adoptent donc une structure de type micro-
composite. Cette absence d’intercalation peut s’expliquer par la distance inter-feuillet
particulierement faible du xGNP (d = 0.336 nm) comparée a d’autres charges lamellaires de type GO
(d = 0.74 nm) et montmorillonite modifiée (d = 2.51 nm). La migration de macromolécules par
reptation a travers cet espace interfoliaire est ainsi séverement limité (absence de microstructure
intercalée). Les micrographies obtenues (Figure 158) pour un composite PP(2)/xGNP 3wt% confirment
clairement cette absence d’exfoliation et mettent également en évidence une agrégation importante

des particules de xGNP entre elles.

Figure 158 : Micrographies optiques obtenues pour un composite PP(2)/xGNP 3wt%.

4. Impact du xGNP sur les propriétés mécaniques

Les propriétés mécaniques de mélanges PP(2)/xGNP et PP(2)/PP-g-MA/xGNP ont été
évaluées a I'aide d’un banc de traction a partir d’éprouvettes normées (AFNOR H2). Ces éprouvettes
ont été injectées a I'aide du moule thermorégulé situé en sortie du RMX®.

La Figure 159a représente l'influence de la concentration en XGNP sur le module d’Young E
ainsi que sur l'allongement maximal a la rupture €. Le module d’Young augmente significativement
avec |'ajout de XGNP : + 30% pour 3 wt% de xGNP et jusqu’a + 80% pour 15 wt% de xGNP. Cette
augmentation de la rigidité du PP(2) de base (E ~ 1400 MPa) s’explique d’une part par la rigidité
intrinséque importante du xGNP (E ~ 1 TPa) et par l'augmentation progressive de la fraction

volumique de charge.
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Cette augmentation du module d’Young s’accompagne également d’une augmentation de la
contrainte maximale o que peut supporter le matériau avant rupture (Figure 159b). On remarque
une augmentation de o jusqu’a ~ 3 - 5wt% de XGNP indiquant un effet renforgant de la charge. Apres
5 wt%, la contrainte maximale diminue, ce qui peut étre généralement interprété comme une moins
bonne dispersion provoquée par I'augmentation de la concentration en charge. Au-dela d’une
concentration critique, la présence de zones agrégées augmente statistiquement a travers tout le
volume du matériau créant ainsi des sites de concentration de contraintes a partir desquels s"amorce
la rupture macroscopique de I’éprouvette. Ainsi, la force de traction nécessaire a la rupture diminue.

Par contre, I'amélioration de la rigidité du matériau s’accompagne d’une diminution
importante de I'allongement maximal a la rupture &, de |’échantillon. La déformation maximale subie
par I"échantillon diminue fortement dés 1 wt% de xGNP, indiquant une perte de la déformation
plastique. En effet, des 1 wt% de charge, on observe I'absence de zone de striction (observée sur le

PP seul) mais une rupture nette de I’éprouvette.
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Figure 159 : Propriétés mécaniques des nanocomposites PP(2)/xGNP en fonction de la concentration
massique de XGNP : a) Module d’Young E et allongement maximal a la rupture € et b) contrainte maximale
Omax (Traction simple, Viaverse = 50 mm/min).

Ainsi, I'introduction de xGNP dans une matrice PP va avoir un double effet : d’'une part un
effet renforgant qui se traduit par I'augmentation du module d’Young et de la contrainte maximale,
de 'autre une perte de la ductilité du matériau. La méme tendance est observée pour le systeme
compatibilisé PP(2)/PP-g-MA/xGNP (non représenté ici).

Afin de pouvoir évaluer I'impact de la présence de PP-g-MA sur le renforcement, nous avons
représenté I"évolution du module normalisé E/E,, des deux systémes en Figure 160. |l apparait
clairement que I'ajout de PP-g-MA est défavorable au renforcement. Ce résultat indique I'absence
d’interactions favorables entre les fonctions anhydride maléique polaires de la matrice et les
fonctions oxygéne résiduelles du xGNP, ce qui corrobore nos résultats obtenus en rhéologie. Le
renforcement est donc amélioré dans une matrice apolaire. Comme décrit précédemment, le

renforcement est nettement plus significatif pour des faibles taux de XGNP (entre 1 et 3 wt%) dont
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I'allure est représentée en pointillés. Au-dela d’une concentration critique évaluée ici entre 3 et 5

wt%, le renforcement est limité par la moins bonne dispersion des tactoides de xGNP.

& PP(2)/xGNP 7/
O PP(2)/PP-g-MA/XxGNP //

E/E,,

0 5 10 15
XGNP (wt%)

Figure 160 : Evolution du module normalisé E./E,, en fonction de la concentration massique de xGNP (E,:
module d’Young du composite et E,,, : module d’Young de la matrice).

5. Influence du xGNP sur les propriétés thermiques des matériaux composites

5.1.DSC

Heat Flow (W/g)

T;=162.1°C
0 7 T T T -2 T T T T T T T
100 110 120 130 140 150 110 120 130 140 150 160 170 180 190
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Figure 161 : Courbes de DSC représentant les pics : a) de cristallisation et b) de fusion pour les composites
PP(2)/xGNP a différentes concentrations de xGNP.

Afin d’évaluer l'influence de I'ajout de charge graphitique sur la cristallisation de la matrice
PP(2), des analyses DSC ont été réalisés sur les différents matériaux élaborés selon une procédure
expérimentale décrite dans le Chapitre 1. Les différentes transitions thermiques associées a un
changement d’état du matériau sont visibles en Figure 161.

La Figure 38a représente les différentes transitions exothermiques associées a la
cristallisation de la phase PP et observées lors du cycle de refroidissement du matériau. Nous

pouvons observer une augmentation progressive de la température de cristallisation T, avec
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I"augmentation du taux de charge (également visible en Figure 162). Ceci nous permet de confirmer
les observations faites en DRX : le XGNP agit comme agent nucléant et initie la cristallisation du
polypropyléne a des températures plus élevées (+ 10°C pour 3 wt% de xGNP).

Comparativement aux températures de cristallisation T, les températures de fusion Ty,
évaluées a partir des pics endothermiques obtenus lors du deuxiéme cycle de chauffe sont peu
influencées par la présence de charge et ont lieu vers 164°C. Cependant nous pouvons observer que
I’addition de xGNP modifie I'allure des pics endothermiques. Pour une concentration située entre 1
et 8wt% de xGNP, les pics de fusion deviennent plus grands et plus étroits comparés a celui du
polypropyléne pur. Ceci indique la présence de cristaux plus fins et plus homogénes [109].

Le taux de cristallinité x. est déterminé a partir des différentes enthalpies de fusion AH;,. en

prenant en compte la fraction massique de charge w,syp contenu dans la matrice polymeére :

AH
% (%) =100 x ! L.e (11)
1- WxGNP AHf,o

ou: AHq . est I'enthalpie calculée a partir de I'aire du pic de fusion (représentés en Figure 161b).
AH; est I’enthalpie de fusion théorique d’un PP 100% cristallin (AH¢o =207 J/g).

W,enp €St la fraction massique de XGNP contenue dans la matrice polypropyléne.
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Figure 162 : Evolution de la température de cristallisation T, et du taux de cristallinité y. du PP(2) en fonction
du taux de xGNP.

L’évolution du taux de cristallinité x. en fonction du taux de xGNP est représentée en Figure
162. Cette derniére montre que la présence de xGNP a relativement peu d’influence sur le taux de
cristallinité du matériau qui reste autour de 45%.

Ainsi, la présence de XGNP va induire une modification de la forme de cristallisation du PP
(également mis en évidence par DRX) ainsi que de la taille des structures cristallines formées sans

pour autant altérer le taux de cristallinité global du matériau.
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5.2.Analyse thermogravimétrique (ATG)

L’analyse thermogravimétrique (ATG) des matériaux PP(2)/xGNP et PP(2)/PP-g-MA/xGNP a
été réalisée sous atmosphére inerte (hélium) et sous air. Les différents profils de décomposition en
fonction du taux de charge et de I'atmospheére choisie sont observables en Figure 163 pour le

systéme PP(2)/xGNP et en Figure 164 pour le systéme PP(2)/PP-g-MA/xGNP.
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Figure 163 : Analyse thermogravimétrique (ATG) des matériaux PP(2)/xGNP effectuée entre 25 et 700°C
(Rampe 10°C/min) : a) sous hélium (20 mL/min) et b) sous air (25 mL/min).

Une nette amélioration de la stabilité thermique du PP(2) seul ainsi que du systeme
compatibilisé PP(2)/PP-g-MA est observé lors de I'ajout de xGNP. Le démarrage de l'inflexion des
courbes thermogravimétriques est ainsi graduellement décalé vers les hautes températures lorsque
la fraction massique de xGNP augmente. La température a laquelle se produit cette inflexion peut
étre assimilée a une température de début de dégradation du matériau. Afin de quantifier I'influence
de la présence de xGNP sur la stabilité thermique des matrices polymeéres étudiées, nous définissons
une température correspondant a une perte de masse de 3% (Tsy). Elle correspond a une
température de début de dégradation et son évolution en fonction de la concentration en xGNP et
de I'atmosphére choisie est représentée en Figure 165.

D’apres les Figure 163 et Figure 164, la décomposition thermique des matrices a base de
polypropyléne ainsi que des composites correspondants est fortement dépendante de I'atmosphere
d’étude (air ou hélium). En effet, nous observons une dégradation beaucoup plus importante des
matériaux lors d’'une rampe en température (10°C/min) effectuée sous air comparée a celle
effectuée sous atmosphere inerte (hélium). Ceci indique un mécanisme majoritaire de dégradation
oxydative pour la matrice polypropylene. Il faut également rappeler que tous les échantillons
analysés en ATG comportent 0.5 wt% d’antioxydant (Irganox® B225) afin d’améliorer la stabilité
thermique initiale du matériau lors de sa mise en ceuvre. Cependant, celui-ci étant présent dans tous
les échantillons subissant la rampe en température, seul I'impact de la charge sur la stabilité

thermique est ici évalué.
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PP(2)/PP-g-MA/xGNP (He - 20mL/min) 1001 PP(2)/PP-g-MA/xGNP (Air - 25mL/min)
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Figure 164 : Analyse thermogravimétrique (ATG) des matériaux PP(2)/PP-g-MA/xGNP effectuée entre 25 et
700°C (Rampe 10°C/min) : a) sous hélium (20 mL/min) et b) sous air (25 mL/min).

La stabilité thermique est mesurée a partir de T3y et son évolution en fonction de la
concentration en XGNP est représentée en Figure 165. La stabilité thermique d’un composite
PP(2)/xGNP 5wt% est ainsi augmentée de 55°C sous flux d’hélium par rapport a la matrice PP(2)
seule. Comparativement, la stabilité thermique du méme échantillon analysé sous flux d’air est
seulement augmentée de 8°C. De plus, la présence de PP-g-MA n’a aucun impact sur la stabilité
thermique finale.

La masse résiduelle a 500°C sous hélium (400°C sous air), température a laquelle la totalité
de la matrice polymeére s’est décomposée thermiquement, correspond aux fractions massiques de
XGNP (0 a 15 wt%) initialement introduites.

Bien que chimiguement inerte et possédant peu d’interaction avec la matrice polypropyléne,
la présence de XGNP semble toutefois améliorer la stabilité thermique du composite. Toutefois, en

présence d’oxygene, la dégradation oxydative limite fortement la stabilité thermique des composites

formés.
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émi R
[ [y
400 F 290
- 280
350 T T T 270
0 5 10 15
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Figure 165 : Evolution de la température de décomposition correspondant a une perte de masse de 3% en
fonction de la concentration en XGNP et de 'atmosphére (hélium ou air) pour les systémes : (¢) PP(2)/xGNP,
(=) PP(2)/PP-g-MA/XGNP.
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6. Conductivité électrique des composites formés

Les mesures de conductivité électrique des systémes PP(2)/xGNP et PP(2)/PP-g-MA/xGNP
ont été réalisées pour différentes concentrations en xGNP (entre 0 et 15 wt%) et sont représentées
en Figure 166. Ces mesures ont été obtenues a partir de films minces (e = 200 um) a I'aide d’un

conductimetre 4 pointes (pour plus de détails concernant le protocole de mesure, se reporter au

Chapitre 1).
1.E-03 ¢ 1.E-03 ¢
a PP(2)/xGNP - b PP(2)/PP-g-MA/xGNP
1E-04 | =Haake 1.E-04 | Haake
F <-RMX P1 E <-RMX P1
LE05 E-A-Rllepz LE0s | TRMXP2
E i £ i
& LE06 ¢ > LEO06 -
o F o r
LE07 E LE-07
1LE-08 D—tr—p # 1E-08 Br— —— =
1301 - J e — 1609 |
0 5 10 15 0 5 10 15
XGNP (wt%) XGNP (wt%)

Figure 166 : Mesures de conductivité électrique réalisés sur des films (e=200 um) de : a) PP(2)/xGNP et b)
PP(2)/PP-g-MA/xGNP en fonction de la concentration massique en xGNP.

6.1.Détermination du seuil de percolation électrique

La Figure 166a montre une transition nette entre un comportement isolant du matériau
PP(2)/XxGNP et un comportement semi-conducteur avec des valeurs de conductivité électrique
passant de 10® S/cm & ~ 10™ S/cm. La valeur maximale de conductivité électrique obtenue est ~ 8 x
10®° S/cm pour une concentration de XGNP de 15 wt%. La concentration a partir de laquelle le
matériau devient semi-conducteur est définie comme le seuil de percolation électrique. |l s’agit de la
concentration critique a partir de laquelle un réseau interconnecté « électriquement » de particules
de xGNP est établi a travers tout le volume, permettant ainsi le transport d’électrons a travers la
matrice isolante de PP.

Le seuil de percolation électrique d’un master-batch PP(2)/xGNP réalisé dans un premier
temps au Haake Rheomix 600 selon la procédure PO décrite dans la partie expérimentale est situé
autour de 8 wt% (dperc ~ 0.035). Ces valeurs de seuils de percolation électrique sont cohérentes avec
celles référencées dans la littérature pour des systemes similaires polyoléfine/GNP élaborés par voie
fondu. Ainsi, Wang et al. [154] ont obtenu un seuil de percolation électrique autour de 6 wt% pour
un systéeme HDPE/GNP. Kim et al. [103] ont obtenu un seuil élevé proche de 12 wt% pour un systéeme
LLDPE/xGNP. Ces valeurs sont toutefois nettement inférieures comparativement a celles obtenues

pour du noir de carbone dont le seuil de percolation se situe autour de 20 wt% [154].
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Comparativement a ce master-batch, I'évolution de la conductivité électrique d’un systeme
PP(2)/PP-g-MA/xGNP réalisé dans les mémes conditions est représenté en Figure 166b. Un seuil de
percolation électrique similaire situé autour de 8 wt% (e, ~ 0.035) semble étre obtenu. Cependant
les valeurs de conductivité électrique o mesurées au-dela de ce seuil de percolation électrique sont
bien plus faibles (~ 9 x 10° S/cm pour une concentration de XGNP de 15 wt%) et la transition
isolant/semi-conducteur du matériau est moins rapide. L'influence du PP-g-MA sur les valeurs de
conductivité électrique obtenues est clairement mise en évidence sur la Figure 167a. Ces faibles
valeurs peuvent étre expliquées par la présence des groupements polaires d’anhydride maléique
défavorables a la délocalisation électronique.

L’évolution de la conductivité électrique au-dela du seuil de percolation peut étre modélisée

par I'expression en loi de puissance suivante :

G, OCGO((P_(Pperc)a (12)

ou: o, et o, sont respectivement les conductivités de la charge et du composite (S.cm™)
¢ est la fraction volumique de la charge

®perc st le seuil de percolation électrique

La Figure 167b représente cette évolution au-dela du seuil de percolation pour le systeme
PP(2)/xGNP. Un bon accord est obtenu entre nos données expérimentales et la modélisation
obtenue par une expression en loi de puissance (trait plein). La valeur de I’exposant caractéristique o
obtenu est de 2.15. A I'opposé, les valeurs obtenues pour le systéme PP(2)/PP-g-MA/xGNP en
considérant le méme seuil de percolation ¢p. ~ 0.035 (représenté en pointillés) ne semblent pas
suivre une évolution linéaire en échelle log-log (i.e. un comportement en loi de puissance). La
linéarité, représentée en trait plein, est obtenue pour les trois derniers points correspondant aux
fractions volumiques les plus élevées en charge, ce qui laisse supposer que le seuil de percolation
électrique du systéme PP(2)/PP-g-MA/xGNP est plutdt situé pour une concentration de charge
autour de 10 wt% (Pperc ~ 0.044).

1E03 F=PP(2) a 1E04 E 0 PP(2)/xGNP b
F<-PP(2)/PP-g-MA/XGNP [ -0-PP(2)/PP-g-MA/XxGNP
LE-04 | [
F 1.E-05 E
LE-05 } g
§1E—06 ElE—OS I
I £ 0~ (d-perc’S
) £ o
LE-07 © [
F 1E-07
1.E-08 % F
1.E-09 —— 71— 1.E-08 I A T
0 10 15 0.0001 0.001 0.01 0.1
XGNP (wt%) ¢-dpperc

Figure 167 : a) Comparaison entre les mesures de conductivité électrique de systémes PP(2)/xGNP et
PP(2)/PP-g-MA/xGNP (Haake Rheomix 600, Procédure P0) et b) Evolution de la conductivité électrique o au-
dela du seuil de percolation en fonction de ¢-¢,,..
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6.2.Influence des écoulements élongationnels sur la conductivité électrique

Les master-batch réalisés en mélangeur interne (Haake Rheomix 600) selon la procédure PO
sont ensuite réintroduits dans le RMX® afin de subir des écoulements élongationnels selon deux
procédures successives P1 et P2 décrites dans la partie expérimentale. Les échantillons récupérés a
I'issue de ces deux procédures sont également moulés par compression, similairement aux
échantillons réalisés au Haake. L'impact du RMX® sur les mesures de conductivité électrique est
représenté en Figure 166.

Indépendamment de la matrice choisie, nous pouvons constater un décalage du seuil de
percolation électrique vers les plus hautes concentrations en XGNP (+ 2wt%). En effet, un composite
PP(2)/XGNP 10 wt% élaboré dans un mélangeur interne et initialement semi-conducteur (o ~ 10°
S/cm) va avoir un comportement isolant suite & son passage au RMX® (o ~ 10 S/cm).

Toutefois, nous pouvons également constater que la conductivité maximale obtenue pour un
PP(2)/xGNP 15 wt% est significativement améliorée suite au passage au RMX®. Celle-ci est multipliée
par un facteur 3 suite a la procédure P1 et par un facteur 5 suite a la procédure P2. La méme
tendance est observée pour le mélange PP(2)/PP-g-MA/xGNP 15 wt%. De plus, la transition entre le
comportement isolant et le comportement semi-conducteur du matériau est améliorée suite au
passage au RMX®. Cette transition peut étre quantifiée a I'aide de I'exposant a indiquant I’évolution
plus au moins rapide de la conductivité électrique au-dela du seuil de percolation électrique.
L'influence du procédé utilisé sur les propriétés électriques des composites est reportée dans le
Tableau 26. Les facteurs de forme moyens A calculés a I'aide de I'’équation (7) sont également
indiqués. L’augmentation du seuil de percolation électrique suite au passage au RMX® se traduit

donc par des valeurs de Af plus faibles.

PP(2)/xGNP PP(2)/PP-g-MA/XGNP
b As o Omax (S.cm™) b As a Opmax (S.cm™)
Haake (PO) (Nzcﬁ’:%) 13 2.15 7x10° ~ (1)603\/?;%) 11 1.41 1x10”
RMX® (P1) ~ gboﬁ%) 11 2.60 2x10* ~ cl)bo\ﬁ% ) 11 1.94 2x10°
RMX® (P2) ~ g'ooﬁ%) 11 2.66 3.7x10* ~ %Oﬁ%) 11 2.22 3.9x10”

Tableau 26 : Propriétés électriques des mélanges PP(2)/xGNP et PP(2)/PP-g-MA/xGNP réalisés au Haake
(procédure P0) puis au RMX® (procédures P1 et P2).

Compte tenu des résultats présentés, nous pouvons supposer qu’au cours du mélange dans
le RMX®, les écoulements élongationnels générés vont fortement orienter les particules de xGNP et
ainsi diminuer la connectivité inter-particules nécessaire a la percolation électrique. La fraction
volumique nécessaire afin de rétablir cette connectivité est donc plus importante. Le réseau formé
est alors plus dense, ce qui peut expliquer les valeurs supérieures de conductivité électrique

obtenues apres passage au RMX®.
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Afin d’étre exhaustif, nous devons mentionner que I'étape de compression-moulage suivant
|’étape de mise en ceuvre peut également avoir un impact sur l'alignement des particules [110].
Cependant, cette étape étant commune aux deux procédés de mise en ceuvre, seul I'impact des

écoulements élongationnels peut étre discuté ici.

6.3.Lien percolation rhéologique - percolation électrique

Les seuils de percolation rhéologique et électrique obtenus au cours de cette étude ainsi que
les facteurs de forme associés sont répertoriées dans le Tableau 27. Comme prévu, les seuils de
percolation rhéologique (~ 7 wt%) sont inférieurs aux seuils de percolation électrique (~ 8 — 10 wt%),
ce qui peut étre interprété par la notion de contact nécessaire entre les particules de xGNP afin
d’établir un réseau de conduction électrique [128]. Une fraction volumique plus importante est donc
nécessaire afin d’établir cette connectivité. Un bon accord est également obtenu entre les valeurs de
Ay calculées par ces deux méthodes.

Les valeurs de seuils de percolation rhéologique obtenus aprés passage au RMX® sont
légerement inférieures (- 0.5wt%) a celles obtenues au Haake. Ceci peut étre interprété par une
meilleure efficacité du mélange dispersif dans le RMX® et probablement par une rupture des
agrégats ayant subis des écoulements élongationnels. Les agrégats participent ainsi plus
efficacement a I’élasticité globale du matériau. Toutefois, cette différence n’est pas significative et le
facteur de forme obtenu (A= 16) est tres proche de celui déterminé dans le Haake (A; = 15). De plus,
la dégradation observée suite a la procédure P1 pose probléme dans la mesure ou les valeurs finales
de G’, sont diminuées.

A I'opposé, les écoulements élongationnels vont augmenter le seuil de percolation électrique
(+ 2wt%) par a celui observé pour des composites élaborés dans le Haake. Ce décalage peut étre d(,
d’une part, a une forte orientation des particules de xGNP apres passage au RMX® et, d’autre part, a
une redispersion du réseau formé par les agrégats. Ces deux phénomeénes vont ainsi diminuer la

connectivité entre les particules, ce qui provoque des seuils de percolation plus élevés.

Rhéologie Conductivité Electrique
Procédé Matrice bperc As bperc As
0.0295 0.035
PP(2) (~6owtn) (~ 8 wt%) 13
Haake (PO) 0.0299 0.043
PP(2)/PP-g-MA : 1 ) 11
(2)/PP-g (~ 7 wt%) > (~ 10 wt%)
0.027 0.043
PP(2) (~ 6.3 Wt%) 16 (~ 10 wt%) 1
RMX® (P1) 0.043
PP(2)/PP-g-MA - - ' 11

(~ 10 wt%)
Tableau 27 : Influence du procédé sur les seuils de percolation rhéologique et électrique (¢, ) et les facteurs
de forme (A;) pour des mélanges PP(2)/xGNP et PP(2)/PP-g-MA/xGNP.
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7. Localisation de la charge xGNP dans une matrice co-continue

Le but de cette derniére étude consiste a observer la localisation du XGNP lors de son
incorporation dans un mélange PP(2)/EPDM présentant une morphologie co-continue. Afin de
mettre en évidence un phénomeéne de migration possible de la charge d’'une phase a l'autre, les
mélanges présentés ci-aprés ont été réalisés a partir d’'un master-batch PP(2)/xGNP 15wt% élaboré
au Haake selon la procédure PO. Nous rappelons que ce mélange étudié précédemment posséde

initialement un comportement semi-conducteur (o = 7 x 10° S/cm).

7.1.Mise en ceuvre du systéme ternaire PP/EPDM/xGNP

Afin d’obtenir un systéeme présentant une morphologie co-continue, le master-batch
PP(2)/xGNP 15 wt% est redilué dans de 'EPDM afin d’obtenir un systéme ternaire PP(2)/EPDM/XGNP
25.5/70/4.5. Cette étape de mélange est réalisée successivement :

e dans le Haake Rheomix 600 selon une procédure identique a celle utilisée pour la mise en
ceuvre de mélanges biphasiques PP(2)/EPDM 30/70 (T = 190°C, v =50 rpm, t = 8 min)

e dans le RMX® selon une procédure développée dans le chapitre 3 (L/D =7, v =30 mm/s, n =
4x5)

Les mélanges réalisés sont compressés a 200°C afin d’étre caractérisés en conductivité
électrique. Des extractions sélectives de la phase EPDM a |'aide de THF sont également réalisées afin

d’évaluer les pourcentages de continuité de la phase EPDM.

7.2.Détermination de l'indice de continuité et de la conductivité électrique du systéme

ternaire PP/EPDM/xGNP

Les indices de continuité de la phase EPDM extraite ainsi que les valeurs moyennes de
conductivité électrique obtenues sont reportées dans le Tableau 28.

Tout d’abord, a l'issue des essais d’extraction de la phase EPDM, nous avons constaté
|’absence de coloration noire dans la solution de THF contenant 'EPDM extrait, ce qui indique
I'absence de XGNP dans la phase EPDM. Lors de I’élaboration du systéme ternaire, le XGNP
initialement présent dans la phase PP ne migre pas vers la phase EPDM.

De plus, les valeurs obtenues pour les indices de continuité sont tres proches de 100%, ce qui
signifie que la totalité de la phase EPDM a pu étre extraite. Aucun délitement de I’échantillon n’est
observé, ce qui permet d’affirmer que la phase PP est également 100% continue. La morphologie du
systéme ternaire PP(2)/EPDM/xGNP est donc bien une morphologie co-continue. Ce résultat est
important car il indique que la morphologie de la phase PP chargée et initialement conductrice est
présente sous la forme d’un réseau interpénétré tridimensionnel favorable a I'établissement d’un

chemin de percolation électrique [155,156].
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Cependant les mesures de conductivité électriques réalisées montrent clairement un
comportement isolant du systéme ternaire PP(2)/EPDM/xGNP 25.5/70/4.5 avec une conductivité

électrique de I'ordre de 10 S/cm, indépendamment du procédé de mise en ceuvre choisi.

Procédé de mise en Continuité de la

ceuvre phase EPDM (%) o ($/cm)
Haake Rheomix 600 97.4 ~10%
RMX® (L/D=7) 99.7 ~10%

Tableau 28 : Pourcentage de continuité de la phase EPDM et mesures de conductivité électrique obtenues
pour un systéme ternaire PP(2)/EPDM/xGNP 25.5/70/4.5 réalisé au Haake Rheomix 600 et au RMX® (L/D=7).

7.3.Morphologies des systémes ternaires PP/EPDM/xGNP

Afin d’identifier la cause de cette absence de conductivité électrique, des observations MEB
visibles en Figure 168 ont été effectuées sur le systéeme ternaire PP(2)/EPDM/xGNP 25.5/70/4.5
réalisé au RMX®. D’'une part les morphologies obtenues montrent clairement I'existence d’une
morphologie co-continue, ce qui est a priori favorable a I’établissement d’un chemin de percolation
et conforme aux indices de continuité de la phase EPDM mesurés. D’autre part, nous pouvons
clairement observer une agrégation importante des tactoides de xGNP dont la taille située entre 10
et 30 um est nettement supérieure au diametre moyen initial de la charge (~ 5 um).

La dimension des agrégats de xGNP est donc largement supérieure a celle des domaines de
phases d’'un mélange présentant une morphologie co-continue (~ 1 a 2 um). Les particules de XGNP
se retrouvent donc « emprisonnées » par le maillage tridimensionnel formé par la structure continue
de PP plutét que localisées préférentiellement au sein d’une phase et/ou a l'interface entre les deux
phases. Cette charge agrégée et emprisonnée au sein du réseau formé par la matrice PP permet
d’expliquer I'absence de particules lors de I’extraction de la phase EPDM. De plus, la dispersion de la
charge a travers tout le volume du matériau (concentration réelle = 4.5 wt%) ainsi que I'agrégation
importante des particules observées empéchent I'établissement d’un réseau de particules

interconnectées, permettant ainsi d’expliquer le caractére isolant de ce matériau.

Figure 168 : Morphologies MEB obtenues apreés extraction sélective de la phase EPDM au THF de mélanges
ternaires PP(2)/EPDM/xGNP 25.5/70/4.5 réalisés au RMX® (L/D=7, v=30 mm/s, n=4x5)
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CONCLUSIONS

La dispersion d’une charge graphitique lamellaire (xGNP) a été réalisée dans une matrice PP
seule et dans un mélange PP/PP-g-MA a I'état fondu dans un mélangeur interne (Haake Rheomix
600).

La caractérisation structurale de la charge par MEB a permis de mettre en évidence une
structure multi-échelle de la charge constituée de particules primaires de GNP d’environ 5 um de
diametre contenant une vingtaine de feuillets empilés de graphene. La distance inter-feuillet
mesurée par DRX est caractéristique d’une structure graphitique et est de 3.36 A. Initialement, la
charge se retrouve sous forme d’amas de particules plus ou moins agrégées dont la dimension est
comprise entre 10 et 100 pm.

Une étude rhéologique des systemes chargés a permis d’évaluer I'impact de I'ajout de xGNP
sur les propriétés viscoélastiques a basse fréquence. Une augmentation progressive du module
élastique a basse fréquence ainsi que l'apparition d’un plateau caractéristique est observé avec
|"augmentation de la concentration en xGNP. Le seuil de percolation rhéologique a été évalué pour
une concentration de xGNP situé autour de 7 wt%. Celui-ci n’est pas significativement influencé par
la présence de PP-g-MA. Un facteur de forme moyen As égal a 15 a été déterminé et I’évaluation de
la microstructure du réseau de xGNP formé au-dela du seuil de percolation a pu étre envisagée a
I"aide du modele de Shih. Les résultats ont montré que les tactoides de GNP dispersés par voie fondu
présentaient une agrégation locale importante. Une diminution du seuil de percolation rhéologique
(- 0.5 wt%) apres passage au RMX® a été mise en évidence. Cette derniere peut étre attribuée a une
meilleure redispersion des agrégats formés.

L'analyse de la microstructure des matériaux formés a montré [I'absence
d’intercalation/exfoliation des tactoides de xGNP lors de leur élaboration par voie fondu, quelle que
soit la matrice utilisée, conduisant a une structure de type micro-composite. Cette absence
d’intercalation peut s’expliquer par la distance inter-feuillet particulierement faible du xGNP (d =
0.336 nm) comparée a d’autres charges lamellaires de type GO (d = 0.74 nm) et montmorillonite
modifiée (d = 2.51 nm). La migration de macromolécules par reptation a travers cet espace inter-
foliaire est ainsi sévérement limitée. Ces résultats couplés aux mesures de DSC ont également
confirmé le role d’agent nucléant joué par le xGNP et son impact sur la cristallisation du
polypropyléne.

L'impact de la présence de xGNP sur les propriétés mécaniques a également été investigué.
Un renforcement du matériau lié a la présence de xGNP a été observé. Toutefois ce renforcement est
plus significatif pour les faibles taux de xGNP (1 - 3 wt%) et est contrebalancé par une perte de la
déformation plastique du matériau. Au-dela d’une concentration critique évaluée autour de 3 wt%,
le renforcement est limité par la moins bonne dispersion des tactoides de xGNP.
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L'étude des propriétés électriques des matériaux composites formés a permis d’établir un
seuil de percolation électrique autour de 8 wt%, ce qui est cohérent avec le seuil de percolation
rhéologique obtenu (~ 7 wt%).

Plus particulierement, I'impact des écoulements élongationnels sur la conductivité électrique
ont permis de mettre en avant deux phénomenes intéressants :

e un décalage du seuil de percolation électrique vers les plus forts taux de charge est observé
pour un matériau ayant subi des écoulements élongationnels au RMX®. Ce phénomeéne peut
s’expliquer par I'efficacité dispersive de ces écoulements qui vont diminuer I'agrégation et
orienter préférentiellement les charges. Ceci va diminuer la connectivité des charges et donc
retarder I’établissement d’un réseau conducteur.

e des valeurs de conductivité électrique plus importantes ont été obtenues aprés passage dans
le RMX®, ce qui peut étre interprété par I'établissement d’un réseau de particules plus dense
au-dela du seuil de percolation, i.e. moins agrégé localement.

Enfin, la dispersion de xGNP dans une matrice PP/EPDM présentant une morphologie co-
continue a été effectuée. La taille des particules de XGNP observés (~ 10 - 20 um) est largement
supérieure a celle des domaines de phases d’'un mélange présentant une morphologie co-continue (~
1 a2 um), ce qui empéche clairement leur localisation a I'interface de ces domaines.

L’absence d’intercalation/exfoliation a I’échelle de la particule primaire ainsi que I'agrégation
importante des charges entre elles permettent d’expliquer les taux de charge relativement élevés (~
7 - 10 wt%) nécessaires a I'obtention des seuils de percolation rhéologique et électrique des
composites réalisés. A partir d’'un empilement de plus de 10 - 15 feuillets, la charge commence a
avoir une structure proche du graphite pur. Cette structure multi-feuillet initiale constitue la
principale limite des charges de type GNP.

L'apport des écoulements élongationnels semble limiter la connectivité des particules de
XGNP entre elles, ce qui se traduit logiquement par des seuils de percolation plus élevés. Un

compromis doit donc étre trouvé afin d’élaborer des matériaux multifonctionnels performants.
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CONCLUSION GENERALE

L’objectif de ce travail de these était d’étudier et de mettre en avant I'intérét d’un nouveau procédé
de transformation des matériaux polymeéres : le RMX®. De par sa conception novatrice, ce mélangeur permet
de s’affranchir de certaines contraintes et limitations des mélangeurs existants a ce jour (volume de
remplissage variable, contréle précis des temps de séjour, prélévement et/ou injection directe a l'issue de

I’étape de mélange sans étape de transformation supplémentaire, étanchéité aux gaz et aux liquides, etc.)

Ce mélangeur se distingue principalement par la combinaison de taux de déformation en cisaillement
importants localisées dans le canal de I'élément de mélange et de taux de déformation en élongation
majoritaires en entrée/sortie de I'élément de mélange. Nous avons pu mettre en évidence le réle
prépondérant de la géométrie de I'élément de mélange sur la valeur de ces taux de déformation en

cisaillement et en élongation ainsi que sur les auto-échauffements du matériau a transformer.

L’évaluation quantitative de I'efficacité du mélange dispersif dans le RMX® a été réalisée a travers
I'analyse numérique de tailles de particules d’EPDM dispersées dans une matrice PP et a permis de mettre en
avant deux résultats importants : 'augmentation du rapport L/D de I'élément de mélange permet d’aboutir a
une dispersion fine de la phase EPDM (nodules d’EPDM de taille micronique et submicronique) pour des
énergies de mélanges et des temps d’opération plus faibles par rapport a ceux rencontrés dans des mélangeurs
internes. De plus, la qualité du mélange dispersif est également significativement améliorée dans le RMX® pour
des mélanges présentant un rapport de viscosité élevé (p > 1) avec une taille moyenne des particules d’EPDM
divisée par un facteur 4. Les taux de déformation en cisaillement/élongation élevés ainsi que la géométrie

particuliere de I'élément de mélange permettent d’expliquer les résultats obtenus.

L’apport des écoulements élongationnels sur 'intervalle de (co)-continuité de mélanges PP/EPDM a pu
étre mis en évidence par trois techniques complémentaires : I'extraction sélective de la phase EPDM au THF
suivie de mesures d’indices de continuité, I'observation et I'analyse des morphologies par MEB ainsi que
I’étude du comportement viscoélastique a basse fréquence ont permis de mettre en évidence une percolation
de la phase EPDM décalée de 10 wt% vers les hautes concentrations. Un décalage de la borne supérieure de
I'intervalle de co-continuité (~ 5 wt%) correspondante a la composition d’inversion de phase a également été
observé. La présence d’une morphologie mixte pour des concentrations élevées de la phase EPDM comprenant
une structure percolante ainsi que des nodules de taille submicronique permet d’expliquer ce décalage de
I'intervalle de continuité. Lefficacité dispersive du RMX® privilégiant les mécanismes de déformation/rupture
vis-a-vis de la coalescence permettent de justifier ces résultats obtenus. De plus, I'intervalle de (co)-continuité
obtenu au RMX® (50 — 80 wt%) a également été confirmé grace a une approche rhéologique de « gel
chimique » basée sur le suivi de tan(6) a basse fréquence. La plupart des modeles rhéologiques existants et

basés sur le rapport de viscosité et d’élasticité échouent dans la prédiction de I'inversion de phase de notre
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systéme PP/EPDM élaboré au RMX®, mettant en relief le role majeur joué par les conditions de mise en ceuvre

dans le développement complexe et la stabilité des morphologies obtenues.

Suite a cette étude, une étape de réticulation dynamique visant a conférer les propriétés élastiques
finales du TPV a été réalisée a partir d’'un mélange PP/EPDM présentant une morphologie co-continue. Une
procédure expérimentale originale de réticulation dynamique dans le RMX® a été développée au cours de cette
these. L'observation des morphologies des systémes réticulés par MEB, MET et AFM ainsi que la détermination
des taux d’insoluble ont permis de valider I'efficacité de la procédure mise en place. Les morphologies
obtenues ont également permis de mettre en évidence le développement d’une morphologie complexe suite a
I’étape de réticulation dynamique comprenant a la fois des zones présentant une inversion de phase ainsi que
des zones ou les deux phases présentent une structure continue. L'impact du procédé de mise en ceuvre sur les
propriétés viscoélastiques et mécaniques du TPV formé est cependant relativement modéré. Une
augmentation de I'allongement maximal a la rupture de prés de 20% suite a la réticulation dans le RMX® est
cependant observé. Cela peut s’expliquer par la similitude des morphologies observées suite a |'étape
réticulation dynamique dans les deux procédés ainsi que par les taux d’insoluble trés élevés obtenus dans les

deux cas.

Une derniére étude consistant a disperser a I'état fondu une nanocharge lamellaire et conductrice a
base de graphéne (xGNP) a été réalisée. La caractérisation microstructurale des composites formés par
microscopie optique/électronique et diffraction des rayons X a permis de mettre en évidence une absence
d’exfoliation des charges dispersées ainsi qu’une agrégation importante, principalement due au facteur de
forme initial élevé de la charge (D/e > 100), a I'absence de traitement de surface (fonctionnalisation) ainsi qu’a
la voie de dispersion choisie. L’ajout d’'un compatibilisant (PP-g-MA) s’est avéré inefficace en ce qui concerne
I'amélioration de la dispersion, ce qui indique une absence de réactivité entre les fonctions MA du
compatibilisant et les fonctions polaires résiduelles présentes aux extrémités des feuillets. L'étude des
propriétés viscoélastiques et électriques de mélanges-maitres réalisés au Haake ont permis d’évaluer les seuils
de percolation rhéologique et électrique (7 et 8 wt% respectivement) ainsi que les facteurs de forme A;
correspondants (A; ~ 15) confirmant I'agrégation importante des particules de xGNP. L'impact des écoule-
ments élongationnels a également été étudié et a permis de mettre en évidence une diminution du seuil de
percolation rhéologique (- 0.5 wt%) probablement due a une meilleure redispersion des agrégats formés.
L’augmentation du seuil de percolation électrique (+ 2 wt%) a quant a lui été attribué a la perte de connectivité
des particules constituant le réseau conducteur. Un essai de dispersion de XGNP dans un systéme PP/EPDM
présentant une morphologie co-continue a mis en évidence lI'impossibilité de localiser cette charge a
I'interface. Le diametre initial élevé (¢ = 5 um) supérieur a la dimension des domaines de phase en présence (~

1-2 um) ainsi que I'agrégation importante observée empéchent la localisation de la charge a I'interface.
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PERSPECTIVES

L'utilisation du mélangeur RMX® apparait donc prometteuse pour la mise en ceuvre de matériaux de
plus en plus complexes. L'efficacité de son mélange dispersif lié a la présence d’écoulements élongationnels
forts ainsi que sa conception novatrice (étanchéité, moulage direct) en font une alternative de choix pour les
centres de R&D industriels et privés toujours a la recherche de solutions innovantes dans le domaine de la

transformation des matieres plastiques.

Néanmoins, conceptuellement, ce mélangeur reste limité jusqu’a ce jour a des applications de type
« batch ». Une perspective proche de développement de ce mélangeur va consister a alimenter une unité en
continu par le biais d’'une extrudeuse relié au canal d’alimentation. Dans ce cas, le volume total de la matiéere
dans le mélangeur est maintenu constant en imposant un déplacement constant des pistons, ce qui permet
d’obtenir un débit de sortie constant au cours du temps et égal au débit d’entrée (Figure 169a). L'utilisation
d’une extrudeuse permettrait également d’incorporer directement ou de maniere séquentielle les différents

composés (charges, plastifiant, systeme de réticulation) d’une formulation.

De par son caractere étanche, ce mélangeur pourrait également étre appliqué au développement de
mélanges réactifs. Une unité de dévolatilisation serait également nécessaire afin d’évacuer les sous-produits

liés a la réaction.

L'adaptation a plus grande échelle de ce concept serait envisageable en adaptant plusieurs unités
reliées en série (mode de fonctionnement continu), chaque unité se comportant comme un réacteur chimique

continu parfaitement agité (Figure 169b).

a)

Figure 169 : Description schématique des différents modes de fonctionnement envisagées pour le RMX® : a)
une seule unité en mode continu, b) plusieurs unités associées en série et en mode continu.
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ANNEXES

Annexe : Modélisation des échanges thermiques dans le RMX®
1) Données de départ

Le systéme d’étude est une des chambres du mélangeur schématisée en Figure 170. On
considére un polymere (p = 905 kg.m>, Cppoly = 1700 J.kg*.K") a I'état fondu ayant une température
Tp, que I'on souhaite déterminer a travers cette modélisation thermique. La chambre est un cylindre
en acier ayant un rayon interne R; et un rayon externe R, de 16 et 20 cm, respectivement. La capacité
calorifique de I'acier Cp,, est de 460 J.kg™.K™.

Les conductivités thermiques du polymeére A, et de I'acier A, sont de 0.22 et 26 W.m™.K?,
respectivement. T, Tme €t Tair sont les températures du cylindre métallique au niveau de la paroi
interne (au contact avec le polymeére), au niveau de la paroi externe et la température de I'air

ambiant.

Figure 170 : Schéma (vue de coupe) d’'une chambre de mélange du RMX®.

2) Description et relations entre les différents flux thermiques

¢, représente le flux de chaleur entre le polymeére et la paroi interne de la chambre. La
conductivité thermique du polymeére étant tres faible, ce flux s’effectue essentiellement par

convection. Ce dernier s’exprime par :
(Dl = hmp'Si'(Tp _Tmi) (1)

ou: hmp est le coefficient convectif entre le polymere et le métal (hp,, = 20 W.m2.K™ [4])

S; est la surface de contact métal-polymere

&, est le flux de chaleur au sein de I'acier. Il s’agit ici d’'un phénomeéne de conduction au sein

d’une paroi cylindrique qui peut s’exprimer par la relation :

A2l
=— T '(Tmi_Tme)

m(Re] (2)
R,

@,
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&; correspond au flux de chaleur entre la paroi externe de la chambre et I'air. Il s’agit d’un

transfert de chaleur par convection naturelle et définit par :
(DS :hmase(Trm _Tair) (3)

ou: hn, est le coefficient convectif entre le métal et I'air

S. est la surface externe de la chambre cylindrique au contact avec I'air

hne s’obtient a partir de nombres adimensionnels. Généralement il peut étre obtenu a partir du

nombre de Nusselt :

hD
Nu=— (4)
A
ou: D est le diameétre externe du cylindre en contact avec Iair

A est le coefficient de conductivité thermique de I'air (Ayi,= 0.0262 W.m™.K™)

Nous considérons un phénomeéne de convection naturelle le long d’une plaque verticale (en régime
laminaire), ce qui nous permet d’exprimer le nombre de Nusselt a partir des corrélations suivantes :
e si10°<Gr.Pr<10° alors Nu = 0.59 x (Gr.Pr)"*
e si10°<Gr.Pr<10", alors Nu=0.13 x (Gr.Pr)""?

Gr et Pr sont les nombres de Grashof et de Prandtl, respectivement :

. p2 'g'a'(Te - Tair )D3

Gr > (5)
1
C
pr=t¢ (6)
A
ou: p est la masse volumique de I'air (en kg/m?)

g est I'accélération de la pesanteur (en m/s?)
a est le coefficient de dilatation volumique de I'air (en K™)
K est la viscosité dynamique de I'air (en Pa.s)
Apreés calcul, nous obtenons un ordre de grandeur pour le produit Gr.Pr de 10° ce qui nous permet

de déterminer Nu au moyen de la premiére corrélation. La valeur de h,,,obtenue est de 11 W.m>2.K™

&, correspond au flux de chaleur apporté par le collier chauffant. Son expression correspond
donc a une puissance thermique fournie au systeme afin de réguler la température de la chambre
autour de sa température de consigne (T=200°C). Ce flux est donc intermittent et difficile a
modéliser. Cependant, la relation suivante est toujours vraie :

D, =D, +D, (7)

On va donc distinguer deux cas :
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Casl:¢d,>0
Cas 2 : ¢, =0 (plus de chauffe)

Par additivité des températures, on obtient une expression de la forme :

Re
In(Rj .
L A O=T -T

+ ' air
NS Ap2nl h.,S, P

(8)

Les trois termes entre parenthéses correspondent aux résistances thermiques du systéme :

Re
In[Rj o
RFﬁ’Rz:ﬁ,&:; (9)
mp "~ m* TEL hma'Se
RTotaIe = Rl + Rz + R3 (10)

La résistance thermique totale a pour valeur 8.02 K.W™.

3) Expression de I’équation de la chaleur

D’aprés le premier principe de la thermodynamique, on a :

du dw d
dv_dw  dQ (11)
d dt dt

ou: dW/dt est la puissance mécanique apportée au systéme.

dQ/dt est la quantité de chaleur généralement perdue par le systéme par conduction et/ou
convection.

dU/dt est la puissance interne du systéme

Apres simplification, on obtient :

ATp B

m.Cpp.Tt

Pavx — P (12)

ou: Pgruxreprésente la puissance mécanique liée au déplacement des pistons.

Cette puissance mécanique dans le RMX® peut étre remplacé par :

Pemx = AP.Q (13)

ou: AP est la différence de pression (en Pa) entre I'amont et I'aval mesurée par le capteur de
pression (cette derniére dépend fortement de la géométrie L/D de I'élément de mélange)

Q est le débit imposé (en m>.s™)
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La variation de pression mesurée est directement reliée a la variation de viscosité au cours du

mélange. Cette variation de viscosité suit un comportement de type arrhénien, on peut donc écrire :

ne, (1 1
AP. = AP,.e 2l =—-— (14)
=R TR [Ti TOJ
ou: n est I'indice d’écoulement pour le PP considéré (n = 0.46)

E, correspond a I’énergie d’activation de I’écoulement (E, = 41 kJ.mol™)
R est la constante des gaz parfaits (R = 8.314 J.mol™.K™)
On exprime ensuite I'équation (12) sous forme itérative :

Tpi+1_TPi _AR.Q _ @,

At m.Cp, mCp, (1)
etdonc:
At
T, =T, + AP..Q — D,
Pi+1 pj m.Cpp ( i Q l) (16)

4) Conditions aux limites

On impose une condition liée a la température de la paroi externe Tp,.

At =0, T, est la température de consigne du RMX®. On a donc T, = T,,.(t=0) = 200°C. Au fur
et a mesure du mélange, le transfert thermique lié au déplacement des pistons va participer a
I’échauffement du bloc métallique (¢, et ¢, augmentent et participent a 'augmentation de T,... Le
thermocouple situé a l'intérieur du collier chauffant détecte alors une température supérieure a la
température de consigne et coupe la chauffe.

On peut donc distinguer un premier cas ol ¢, =0 et T, supérieur a 200°C, alors :

Tp- _Tair
Il (17)
RTotale
Sinon, T, £200°C et ¢,>0 alors :
T, -T, —R;®
@, =" S (18)
R, +R,

La modélisation correspondante a I’équation (16) est représentée en Figure 171 et comparée
aux données expérimentales obtenues sans pause pour un débit fixe Q = 21 cm’.s™. Les deux

différences de pression initiales AP correspondent aux deux géométries L/D d’élément de mélange.
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On constate que le modeéle surévalue la température finale obtenue du polymere. Ceci peut étre di a
plusieurs défauts inhérents a la conception de ce modeéle :
e l|a capacité calorifique de I'acier constituant la chambre n’est pas prise en compte dans ce
modeéle
e L’évolution de la pression selon une loi d’Arrhénius surévalue également la variation réelle
de pression mesurée a 'aide du capteur de pression.

De plus, on peut mentionner également que malgré la mesure dans un cone calorimétre
supposé adiabatique, une variation de température peut avoir lieu entre le moment ou le polymere
se trouve dans la chambre et le moment ou il est déchargé dans le cone puis mesuré a l'aide de la
sonde. Par la suite une modélisation plus précise prenant en compte la capacité calorifique de I'acier
ainsi que les temps de pause devront étre effectuées afin de modéliser convenablement les auto-

échauffements générés dans le RMX®.

160
AP=175 bar
140 -
120 -
100 + AP=85 bar
| Je-=-=- -a
< g - el
= /
< g Q=21 cm3.s?
60 / »
/ fPtes ~1/D=7
e = L/D=14
20 4 4 /%7 —Modele 1
2 —Modele 2
0 T T T T T
0 50 100 150 200 250 300

temps (s)
Figure 171 : Modélisation des auto-échauffements dans le RMX® (traits continus) obtenus d’apres I’équation
(16). Comparaison avec les résultats expérimentaux obtenus (traits pointillés).









Résumé

Le travail de these présenté dans ce manuscrit a consisté a mettre en avant un nouveau procédé de mélange des
polymeéres développé au LIPHT lors de la mise en ceuvre de mélanges PP/EPDM réticulés dynamiquement et
chargés a base de graphéne. Ce nouveau mélangeur, appelé RMX®, se distingue de la plupart des mélangeurs
existants par la présence d’écoulements élongationnels forts, la possibilité de mouler directement des
éprouvettes a l'issue de I'étape de mélange ainsi qu’une étanchéité aux gaz et aux liquides. Aprés une
optimisation des conditions opératoires de ce mélangeur, nous avons pu évaluer quantitativement I'efficacité du
mélange dispersif par analyse numérique de tailles de particules d’'EPDM dispersées dans une matrice PP. Le
RMX® permet d’obtenir une dispersion fine (~ 1 um) pour des énergies spécifiques et des temps de mélange
inférieurs aux procédés existants. Des tailles significativement réduites ont été obtenues pour des mélanges
présentant un rapport de viscosité élevé (p > 1). Ces résultats ont été attribués a la combinaison de taux de
déformation en cisaillement élevés dans le canal de I'élément de mélange avec des taux de déformation en
élongation majoritaires en entrée/sortie de ce dernier. L'impact des écoulements élongationnels sur I'intervalle
de (co)-continuité de mélanges PP/EPDM a ensuite été étudié. Un décalage de la percolation de la phase
dispersée (EPDM) vers les hautes concentrations ainsi qu’une borne supérieure de cet intervalle plus élevée ont
ainsi pu étre mis en évidence a l'aide de techniques complémentaires (MEB, extraction sélective de la phase
EPDM, analyse rhéologique). Une procédure originale d’élaboration de matériaux TPV dans le RMX® a également
été réalisée. La réticulation dynamique au moyen d’une résine phénolique d’un mélange PP/EPDM présentant
une morphologie co-continue a été effectuée. Des taux d’insoluble proche de 100% ainsi que les propriétés
élastiques des TPV formés ont permis de confirmer I'efficacité de cette étape de réticulation dans le RMX®. Une
derniére étude a consisté a disperser une nanocharge graphitique lamellaire et conductrice (xGNP™) dans une
matrice PP. L’analyse par diffraction des rayons X, les seuils de percolation rhéologique et électrique obtenus
autour de 7 et 8 wt% respectivement ainsi qu’un facteur de forme Ay ~ 15 suggérent une absence d’exfoliation
ainsi qu’une agrégation importante des particules de xGNP.

Mots-clefs : Mélange de polyméres, Ecoulements élongationnels, PP/EPDM, TPV, Réticulation, Graphéne

Abstract

A new mixing device (RMX®) based on elongational flows has been developed during this work. This device has
specific technical features comparing to conventional mixers such as: variable mixing volume, direct molding of
samples, air and water tightness. After an optimization of processing conditions, dispersive mixing efficiency was
assessed on PP/EPDM blends by numerical analysis. Very fine dispersed morphologies were obtained for lower
specific mixing energy and mixing times comparing to internal mixer (Haake Rheomix 600). Significantly reduced
droplet sizes have been obtained for high-viscosity ratio blends (p > 1). These results indicate an enhanced
droplet break-up mechanism in the RMX® which was attributed to the combination of high shear rates inside the
mixing element and important elongational flows in the convergent/divergent zones. Impact of elongational flow
mixing on the (co)-continuity interval of PP/EPDM blends was investigated. An important shift (~ 10 wt%) of the
EPDM percolation threshold as well as a higher phase inversion concentration was observed. A combination of
complementary techniques (SEM, selective extraction and rheological analysis) was successfully carried on in
order to assess this (co)-continuity interval. Then, PP/EPDM blends with a co-continuous morphology were
dynamically crosslinked in the RMX® using resole as a crosslinking agent. An original and specific procedure was
developed for this purpose. Gel fraction close to 1 and significantly enhanced elastic properties after crosslinking
confirmed the efficiency of this procedure. Finally, the dispersion of lamellar and conductive nanofillers (xGNPTM)
in a polypropylene matrix was studied. Microstructural characterization by XRD and optical microscopy,
rheological and electrical percolation thresholds (7 and 8 wt% of xGNP respectively) and corresponding aspect
ratios (As~ 15) have shown no evidence of exfoliation.

Key-words : Polymer blends, Elongational flow mixing, PP/EPDM, Thermoplastic vulcanizates, Crosslinking,
Graphene



