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Elaboration et caractérisation d’une matrice polypropyléne chimiquement
modifiée et chargée GNP/graphéne fonctionnalisés

Résumé :

Au cours de la derniere décennie, la prise de conscience écologique a fortement impacté les domaines
de la recherche et de lI'industrie. Pour diminuer la production de gaz a effet de serre, ainsi que la
consommation en ressources premiéres, de nombreux changements sont a apporter au mode de
production et de consommation humaine. Dans le domaine des transports, plusieurs pistes de
recherche sont possibles, comme l'allégement des structures, permettant une économie d’énergie.
L'une des meilleures pistes pour permettre cet allégement est I'élaboration de nouveaux matériaux
composites métal/polymeére. La partie organique d’'un tel composite doit présenter une bonne
adhésion aux surfaces métalliques, de bonnes propriétés mécaniques, notamment
d’endommagement volumique, mais aussi de conductivité thermoélectrique. L’objectif de ce travail
de thése est I'élaboration d’une telle matrice par I'emploi de procédé facilement transposable a
I’échelle industrielle.

Afin d’assurer I'adhésion aux surfaces métalliques, la matrice sélectionnée pour I'élaboration de ce
multimatériau est le polypropyléne greffé anhydride maléique (PP-g-MAH.) Cette matrice de départ,
grace a ses greffons MAH, présente des propriétés chimiques trés intéressantes au détriment de ses
propriétés mécaniques. Afin de contourner ce probléme, une nouvelle méthode de réticulation du PP-
g-MAH par I'emploi de polyéther amine (double et triple) a été développée. Plusieurs configurations
de réticulation ont été réalisées par extrusion réactive. L'évolution de la réticulation suivant le type
d’élaboration et son impact sur la microstructure et les propriétés mécaniques des matrices ont été
déterminés. Le principal changement obtenu est le passage d’un comportement mécanique fragile a
un comportement ductile. Ce changement de propriété a été analysé de maniére post mortem et in
situ a un essai de traction uniaxial, ce qui a permis de mettre en évidence I'impact de la réticulation
sur les micro-mécanismes de déformation des matrices.

Afin d’apporter au matériau les propriétés de conductivité thermoélectrique souhaitées et un
renforcement mécanique, la solution employée a été I'ajout d’une nano-charge de carbone lors de
I’extrusion. La charge sélectionnée est une nano-charge de graphite. Afin d’améliorer la dispersion du
carbone au sein du polymeére, d’augmenter la compatibilité charge/matrice et d’assurer une
percolation mécanique et électrique a faible concentration, une nouvelle méthode
d’exfoliation/fonctionnalisation du graphite par décharges plasma pulsées en surface d’un liquide a
été mise au point. Cette nouvelle méthode de fonctionnalisation a permis la diminution de I'épaisseur
des nanocharges de carbone, ainsi que la |égere oxydation de leurs surfaces, sans impliquer la création
du défaut de structure. Le procédé d’extrusion a été modifié pour permettre I'ajout de ces
nanocharges a la matrice réticulée. Deux gammes de nanocomposites ont été réalisées a I'aide de la
nanocharge initiale et de celle traitée par plasma. Bien que de hautes teneurs en carbone aient pu étre
atteintes, il n’a pas été possible d’atteindre la percolation électrique, une meilleure exfoliation des
nanocharges doit étre obtenue par I'optimisation en cours des parametres du traitement plasma.
Malgré cela, une meilleure dispersion de la charge modifiée a été observée suite a a ce traitement,
ainsi qu’une meilleure compatibilité charge/polymeére.

Mots-Clés :

Composite métal/polymeére, polymére semi-cristallin, polypropyléne isotactique, polypropyléne greffé
anhydride maléique, réticulation, polyéther diamine, polyéther triamine, extrusion réactive,
nanocomposite, graphite/graphéne, exfoliation, fonctionnalisation, plasma en phase liquide,
dispersion de nanocharge, microstructure, traction uniaxiale, déformation plastique, déformation
volumique, micro-mécanismes de déformation, GNP (graphite nanoplatelets).



Elaboration and characterization of a chemically modified polypropylene
matrix re-inforced with functionalized GNP / graphene

Abstract:

In the last decade, the environmental awareness of the need to reduce human impact on the natural
environment gradually affects the research and industrial sector. Reducing the fuel consumption and
the human gas emissions became a priority, the humanity needs to switch to more eco-efficient
patterns of production and consumption. In the transport field, numerous new lines of research are
possible, like lighter structure. Composite materials, like multi-layered steel/polymer, appeared to be
the perfect candidates to reach that objective. The polymer part of such material needs to present
good shock absorption and thermo-electrical properties, and good compatibility with a metallic
surface. The objective of this thesis is the elaboration and characterization of a polymer material with
such properties that can be produced at industrial scale.

To obtain good compatibility with the metal surfaces, the isotactic polypropylene-grafted-Maleic
anhydride (iPP-g-MAH) was selected as the initial material. This matrix presents good chemical
property, its major drawback is its brittleness, consequence of the MAH grafting reaction. A
crosslinking reaction based on the reaction between MAH and amine groups of different multiple
amine end molecules was used to modify the mechanical properties of the matrix. The PP-g-MAH were
crosslinked by twin-screw reactive extrusion with different configurations. The reaction affects the
microstructure and the mechanical behavior of the materials, with a switch from brittle to ductile. The
switch is explained by the variation of micro-mechanism of deformation implied by the crosslinked
network.

The solution used to modify the thermo-electrical properties of the material is the dispersion of
different carbon nano-fillers such as graphite and graphene nanoparticles. To raise the dispersion
quality of the fillers, and the compatibility between the carbon filler and the polymer matrix, a new
method of functionalization of the graphite, by plasma discharge on liquid surface was developed. This
new method implied a diminution of the filler thickness and an oxidation of the graphene surface,
without any significative degradation of the filler quality. The twin-screw reactive extrusion process
was modified to help the filler dispersion. Two types of nanocomposites were produced, one with an
unmodified graphite filler and another one with a graphite modified by plasma treatment. Even with
high filler concentration no electrical percolation was obtained, a high filler exfoliation process needs
to be obtained. The functionalization of the graphite implied a carbon dispersion improvement, thus a
better compatibility between the filler and the matrix.

Key words:

Metal/polymer composite, semi-crystalline polymer, isotactic polypropylene, polypropylene grafted
anhydride maleic, crosslinked polymer, polyether diamine, polyether triamine, reactive extrusion,
nanocomposite, graphite/graphene, plasma fonctionalization, nano-fillers dispersion, microstructure,
uniaxial traction, plastic deformation, volume deformation, micro-mechanism of deformation, GNP
(graphite nanoplatelets.
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Objectifs de I’étude

Contexte et objectifs de I'étude

Depuis le début des années 2000, la question de la protection de I’environnement et de I'impact de
I'Homme et de ses activités sur la nature est au centre d’un vaste débat, remettant en question les
méthodes de production et de consommations modernes. Ces enjeux sont d’autant plus importants
du fait de I'’épuisement des ressources naturelles et du réchauffement climatique terrestre. Ce
réchauffement vient, principalement, de I'accumulation en haute atmosphére, notamment la
troposphére, de gaz dit a effet de serre. De nombreux pays, dont la France, suite aux accords de Ky6to
en 1995 et plus récemment de la COP21 en 2015, se sont mis d’accord sur le lancement d’une politique
de diminution de cet impact environnemental. L'un des plus grands enjeux industriels modernes est
donc la diminution de I'impact environnemental des activités humaines. La question de la protection
de I’environnement s’accompagne de problématiques économiques et de développement durable.

Bien qu’il ne soit pas le gaz a effet de serre le plus dangereux, le dioxyde de carbone, ou CO,, de par sa
production en grande quantité, représente I'un des principaux moteurs du déreglement climatique.
Par exemple en 2014, la France a produit 733 millions de tonnes de CO,, la plagant au quatrieme rang
des producteurs de CO, en Europe, derriere I'ltalie, la Grande-Bretagne et I’Allemagne. Une part
importante de ce gaz provient du secteur des transports. En effet, selon 'ADEME, I’Agence De
I’Environnement et de la Maitrise de 'Energie, 27% du CO; produits en France provient du domaine
des transports, ce qui en fait le premier producteur. Cette production est en forte augmentation, plus
de 23% depuis 1990. D’ici 2020, les normes écologiques imposeront aux voitures en Europe une
production maximum de 95 g de CO,.km™.

De nombreuses solutions existent aujourd’hui pour permettre une diminution de Iimpact
environnemental et du dégagement de gaz a effet de serre par les transports, comme la conception
de moteurs plus performants, |'utilisation de source d’énergie non fossile, ou l'allégement des
structures. Cette derniére solution demande la conception de nouveaux matériaux présentant a la fois
de bonnes propriétés mécaniques, un colt économique faible, une faible densité et une facilité de
production.

Les matériaux les plus adaptés a ce genre de problématique sont les matériaux composites. Depuis
leur avenement dans les années 30, ces matériaux prennent une place de plus en plus importante dans
la production industrielle et dans le développement technologique. Les matériaux composites, en
présentant des propriétés plus intéressantes que celles des matériaux les constituant, offrent un grand
éventail en matiere d’utilisation, de design et peuvent s’intégrer a I’élaboration de nombreux éléments
d’un véhicule. Par exemple, le Boeing 707 développé dans les années 50 était composé a 2% de
matériaux composites, contre 50% pour le Boeing 787 produit depuis 2009. Grace a leur
développement et leur place de plus en plus prédominante, la consommation énergétique des
transports a déja été diminuée.
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Materials used in 787 body g
I Fiberglass B Carbon laminate composite ;  Total materials used
B Aluminum W Carbon sandwich composite i By weight

Aluminum/steel/titanium :: Other

By comparison, the 777 uses 12 percent
composites and 50 percent aluminum.

Figure 1 : Composition du Boeing 787 (source: tpeaviation.wordpress.com)

L'industrie automobile est aujourd’hui un grand consommateur de matériaux composites pour
I’élaboration de nombreuses pieces, comme les pare-chocs, les ailes, les portiéres, certains éléments
du moteur... Comme présenté en figure 2, de nombreuses autres parties seront remplacées par des
pieces composites dans les prochaines années. Comme dans le domaine de I'aviation, les composites
prennent une place de plus en plus prédominante. Les éléments les plus importants en matiére de
poids sont les éléments de structure, qui sont essentiellement en métal aujourd’hui, et sont un objectif
de remplacement a plus long terme.

LA PLACE DES MATERIAUX COMPOSITES DANS LA VOITURE

M AUJOURDHUI A COURT OU MOYEN TERME ™ A PLUS LONG TERME :
CHASSIS

HAYON TOIT HABITACLE

PLANCHER
DE COFFRE

TRAVERSE
DE PLANCHE DE BORD

ABSORBEURS
DE CHOCS AVANT

L
[ K I
=
SUSPENSIONS

ELEMENTS FACE AVANT
DE SIEGES

IDE / SOURCE : « LES ECHOS »

Figure 2 : Evolution future de I'emploi des composites dans I'automobile (source: lesechos.fr)

Les composites multicouches métal/polymere sont d’excellents candidats pour ce remplacement, la
partie polymére permettant un allégement de la structure, et I'apport de fonctionnalité chimique
particuliere, protégeant les éléments métalliques de la corrosion, et donnant de bonnes propriétés
d’absorption de choc. Il existe aujourd’hui dans I'industrie différents composites multicouches, mais
ces matériaux présentent plusieurs problématiques les rendant difficilement utilisables. La premiéere
problématique est I'adhésion de la matrice polymere a la surface métallique, qui peut étre difficile du
fait de la faible compatibilité entre le polymere et le métal. L’adhésion est alors assurée par une couche
supplémentaire d’un polymeére fonctionnalisé assurant I'adhésion, comme une matrice greffée

2
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d’anhydride maléique. Les matrices fonctionnalisées aménent alors d’autres problématiques, au
niveau de I'élaboration du matériau, mais aussi mécaniques, car elles présentent le plus souvent de
tres faibles propriétés mécaniques. Le polypropyléne greffé anhydride maléique, I'un des constituants
de ces matrices fonctionnalisées couramment employé, est rendu cassant par le greffage de
I"anhydride. Une autre problématique vient de la trés faible conductivité électrique que possédent ces
matrices, rendant impossible I'application de certains procédés industriels, comme le soudage a I'arc
électrigue. Il existe pourtant des composites Acier/PP-g-MAH/PP-EPR, qui bien que présentant un
certain intérét d’absorption de choc, possedent cependant les différents problémes soulevés plus tot.

L'objectif de ce travail de thése, réalisé dans I'équipe 304 : Physique, Mécanique et Plasticité du
département Science et Ingénierie des Matériaux et Métallurgie (SI2M) de I'Institut Jean Lamour (1JL)
dans le cadre du Labex DAMAS, est |’élaboration et la caractérisation d’'une matrice polymeére
présentant a la fois de bonnes propriété mécaniques, notamment d’absorption de choc par un grand
endommagement volumique, d’adhésion aux surfaces métalliques par la présence de fonctionnalités
chimiques, et de conductivité électrique suffisante pour permettre I'application des procédés
industriels courants.

PP choc PP modifié
PP-g-MAH —_>
Acier Acier

Figure 3 : remplacement des multiples épaisseurs polyméres nécessaire d la structure composite (gauche) par une épaisseur
unique (droite)

Le matériau de base sélectionné pour cette élaboration est le polypropylene greffé anhydride
maléique, ou PP-g-MAH. Afin de modifier les propriétés mécaniques de la matrice, une nouvelle
méthode de réticulation du polypropyléne a été développée pour permettre la formation d’un réseau
tridimensionnel au sein de la matrice. Pour compenser le caractére isolant du polypropyléne, des
charges de carbones, ici des nanoparticules de graphite et/ou graphéne, sont dispersées dans la
matrice polymere. Les différentes matrices réticulées et nanocomposites ont par la suite été
caractérisées d’un point de vue chimique, microstructurale et mécanique.

La premiére partie de ce manuscrit regroupera un état de l'art sur la fonctionnalisation et la
réticulation du polypropylene, sur les nano-charges de graphite et graphene, et sur
I’élaboration/caractérisation des nanocomposites, ainsi que la présentation des techniques de
caractérisation des matériaux les plus importantes. La deuxiéme partie sera consacrée au
développement de la nouvelle méthode de réticulation du PP-g-MAH, a |’élaboration et Ia
caractérisation de différentes matrices réticulées sous différentes conditions, a |"évolution de leurs
micro-mécanismes de déformation, et au choix des matrices employées par la suite pour I'élaboration
des nanocomposites. La troisieme partie de cette étude sera consacrée a la mise au point d’une
nouvelle méthode de fonctionnalisation/exfoliation des nano-charges de graphite, qui sera ensuite

utilisée pour I’élaboration de différents nanocomposites.
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Chapitre 1 : Etat de I’art, matériaux et techniques expérimentales

1.1 Etat de l'art

1.1.1 Le polypropyléne et le PP-g-MAH

1.1.1.1 Propriétés générales

Le polypropylene est une polyoléfine de grande consommation produite par la polymérisation du
propyléne, que se soit radicalaire, par I'emploi de catalyseur métallocéne ou par polymérisation par
catalyse Ziegler Natta (1954) [1]. Cette derniére méthode permet notamment la synthése d’un
matériau présentant une tres haute stéréorégularité. Dans la suite de ce manuscrit, les polypropylénes
employés sont dérivés du polypropylene isotactique (iPP) avec un degré supérieur a 99%. Le niveau de
tacticité de la chaine de PP a une influence directe sur sa microstructure et détermine en grande partie
ses propriétés finales, notamment son comportement rhéologique, mais aussi sa contrainte au seuil
d’élasticité ou son module d’Young [2,3]. L'iPP est un polymere semi-cristallin possédant une phase
amorphe et trois formes cristallines distinctes. Sa phase amorphe se caractérise par I'absence d’ordre
et d’organisation a grande échelle. Les chaines macromoléculaires sont désordonnées, et présentent
un fort taux d’enchevétrements, formant des pelotes statistiques [4,5]. La cohésion de cette phase est
assurée par des interactions types Van der Waals et par enchevétrements physiques. La phase
cristalline présente quant a elle des chaines macromoléculaires bien alignées les unes par rapport aux
autres et s’arrangeant selon des mailles cristallines bien définies qui dépendent des conditions de
cristallisation. L’enchainement de la phase amorphe et des lamelles de la phase cristalline forme un
motif de répétition, sa dimension est définie comme la longue période.

La phase la plus courante de I'iPP est la phase a, découverte par Natta et Corradini en 1960 [6]. Cette
phase est connue pour présenter une grande vitesse de germination, mais une vitesse de croissance
lente. Elle est obtenue par refroidissement lent a partir d’'une température supérieure a 132°C. La
maille de la phase a est une maille monoclinique. La phase [ a été découverte en 1959 par Keith et al.,
et étudiée par Turner-Jones et Cobbold en 1968 [7,8], avant d’étre complétement identifiée et
analysée par Meille et al., (1994) et par Lotz et al., (1994) sur la méme période [9,10]. La phase B, sous
forme de maille hexagonale, présente une grande vitesse de croissance, mais une vitesse de
germination plus lente. Elle est principalement obtenue par refroidissement rapide entre 141°C et
105°C, ou en présence de particules minérales et/ou de carbone [11, 12]. La derniére phase cristalline
est la phase y. Pour la premiere fois observée par diffraction des rayons X de poudre par Addink et
Beintema en 1961 [13], elle est plus rarement rencontrée, et s’obtient principalement par
refroidissement sous forte pression [14, 15], mais aussi en présence de copolymere en faible
concentration [16]. D’autres organisations, appelées phases mésomorphes, sont possibles, mais
uniquement suivant certaines conditions spécifiques, et ne seront pas détaillées dans ce manuscrit. De
maniére générale, les conditions de mise en forme et I'ajout de charges et/ou d’un copolymeére
influencent fortement la microstructure du polymere. Les paramétres principaux des différentes
phases cristallines sont donnés dans le tableau I.1.

Tableau I.1: Structures et propriétés des phases cristallines de I'iPP.

o monoclinique B hexagonale y orthorhombique
Parametres de maille a= 6,666 A a=b=19,08 A a=8,6 A
b= 20,78 A c=6,42 A b=10 A
c=6,495 A a=90° c=43A
a=90° B=90° a=90°
B=99,6° y=120° B=90°
y=90° y=90°
(6] [17] (18]
T:(°C) 160 150 140
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pc (g.cm?3) 0,936 [6, 19, 20] 0,922 [6, 19, 20] 0,939 [13, 19, 20]
AHe ().g7) 165 [21] 115 [22] -

Lors d’un refroidissement standard (absence de contrainte) a partir d’'un état fondu les structures
cristallines se présentent le plus souvent sous la forme de sphérolites. Ces structures se caractérisent
par une croissance radiale a partir d’'un germe des lamelles cristallines (germination homogéne), la
germination pouvant partir d’'un défaut de structure, d’'une charge minérale, d’'une paroi (moule) ou
d’une pollution (germination hétérogéne). La structure sphérolitique peut étre mise en évidence par
microscopie optique en lumiere polarisée, avec I'apparition d’un motif en croix de Malte. Ce motif est
db a la biréfringence radiale des sphérolites et la différence des indices de réfraction des phases
amorphes et cristallines, comme illustrée en figure 1.1 [23, 24, 25].
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Figure I.1: a) Structure d’un sphérolite et b) représentation d’un sphérolite observé sous lumiére polarisée avec lame quart
d’onde jaune, n= indice de réfraction [26, 27].

Il est intéressant de regarder la structure sphérolitique des matériaux par MEB afin d’observer la
topographie des différentes sphérolites, que ce soit des sphérolites a ou B. En effet, suivant le type de
sphérolite une différence de contraste est visible [24, 25]. Les sphérolites B présentent un aspect plus
brillant 1a ou les sphérolites a présentent un aspect plus mat. Cette différence s’explique par une
différence de morphologie des deux types de sphérolites dues a une différence de croissance. Une
attaque chimique est employée pour éliminer la phase amorphe interlamellaire, et permet de mettre
en évidence les structures cristallines sous microscopie électronique. Les sphérolites 3, possédant plus
de phase amorphe interlamellaire, présentent alors une surface plus irréguliére et rugueuse, et
entraine une réflexion des électrons dans toutes les directions, augmentant le signal recu par le
détecteur secondaire délocalisé par rapport au faisceau d’électrons incident.

Les sphérolites a se forment par la croissance de lamelles cristallines a partir d’'un germe central, et se
propageant dans toutes les directions. Un deuxieme réseau orthogonal au premier s’ajoute lors de la
croissance, formant un réseau dit en treillis. Les sphérolites présentent alors deux types de lamelles
cristallines, « radiales » et « transverses ». Les sphérolites B se développent d’une maniére
unidimensionnelle, donnant une structure en gerbe. Les deux structures sont présentées en figure 1.2.
La figure 1.3 est un exemple montrant les différences de morphologie des deux types de sphérolites.
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Figure 1.2: Schéma descriptif des deux types de croissance lamellaire au sein des sphérolite de type a) a, avec une croissance
multidirectionnelle, a partir d’'un noyau central, et b) B, avec une croissance unidirectionnelle en gerbe [24].

Figure 1.3: Comparaison de la morphologie des sphérolites a, en sombre, et B, en clair, révélée par polissage et attaque
chimique [25].

Cette croissance est impactée par les conditions de refroidissement, comme par exemple lors d’'un
écoulement ou d’une injection. L’application d’un écoulement va par exemple imposer une orientation
aux chaines macromoléculaires et permettre la création de structure semi-cristalline particuliére [28,
29]. On note par exemple une augmentation du nombre de germes du fait de I'alignement des chaines,
mais aussi une diminution de la taille moyenne des sphérolites, car plus nombreuses. L'intensité de
I’écoulement va ainsi donner différentes morphologies récapitulées en figure 1.4. L'effet de I'injection
sera donc a prendre en considération dans I’analyse des matériaux. Le matériau peut alors se présenter
sous forme de sphérolites aplaties ou ellipsoides, ou sous différentes structures, en disque en forme
de gerbe, ou de cylindre. Une structure particuliere, fibrillaire et lamellaire, est appelée « shish-
kebab ».
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Figure 1.4: Présentation des différentes formes de sphérolites du polypropyléne résultant de la mise en forme, a) sphérolite, b)
Sphérolite aplati en ellipsoide, c) disque en forme de gerbe, d) et e) cylindrites et f) « Shish-kebab » [29].

La différence de morphologie des sphérolites a et B implique des changements dans les micro-
mécanismes de déformation des deux sphérolites [25, 30-34]. Les shérolites a, lors d’un essai de
traction, montrent des craquelures en leur centre, perpendiculairement a la direction de traction. Les
sphérolites B, par I'arrangement de leurs lamelles cristallines, posseéde une meilleure aptitude a la
déformation.

1.1.1.2 Le greffage de I"anhydride maléique

L’anhydride maléique (cf figure I.5) est une molécule couramment employée dans la chimie des
polymeéres afin d’améliorer 'adhésion et la compatibilité d’'une matrice a certaines charges minérales,
a une nano-charge de carbone, voire aux oxydes présents en surface d’'un métal [35-39].

Figure 1.5 : Formule chimique de I’'anhydride maléique, noté MAH.

La réaction de greffage du MAH sur la chaine macromoléculaire de I'iPP est présentée en figure I.6.
Cette réaction a été proposée par Minoura et al., en 1969 [40] et s’obtient par I'emploi d’un peroxyde
(tel que le BPO : peroxyde de benzoyle) qui aprés amorgage et formation d’un radical libre active la
chaine macromoléculaire de I'iPP et permet le greffage du MAH sur I'iPP. Il est possible, lors du greffage
d’une grande quantité de MAH, de former de courts segments de poly-anhydride maléique. Cette
possibilité reste peu probable dans cette étude du fait des faibles concentrations en MAH employées.
Un deuxieme mécanisme de greffage existe, comme montré en figure 1.7. Lors de cette réaction
alternative, I'amorceur radicalaire sectionne la chaine macromoléculaire de I'iPP, impliquant le
greffage du MAH a la nouvelle extrémité formée.
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Figure 1.6 : Réaction de greffage de I'anhydride maléique par attaque de peroxyde, Minoura et al., 1969 [40].
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Figure 1.7 : Mécanisme de scission des chaines di a la présence importante de radicaux libres, Minoura et al., 1969 [40].

La réaction de greffage du MAH sur I'iPP est réalisable de différentes facons, que cela soit a I'état fondu
[40-44], solide ou dispersé en solution [45-50]. Il est important de noter que du fait de la réaction de
rupture de chaines, le greffage du MAH implique une diminution de la masse molaire du matériau, et
donc de ses propriétés mécaniques [42-44, 50]. Shi et al., par exemple constate une diminution de la
masse molaire moyenne en masse M,, d’un iPP de 76% suite au greffage de MAH par extrusion réactive
[50]. D’autres auteurs, comme Bettini et al., ou A. Pabedinskas et al., constatent que cette dégradation
des chaines macromoléculaires dépend fortement de la concentration initiale en peroxyde [43, 51, 52].
D’autres auteurs, en modifiant les conditions de greffage, notamment en réalisant le procédé a I'état
solide, montrent une diminution importante de la dégradation des chaines macromoléculaires [44,
51].

Cette diminution de la masse molaire du PP-g-MAH implique une diminution importante des
propriétés mécaniques du matériau, résultant en un comportement mécanique fragile. L'absence
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d’allongement a la rupture et de déformation volumique rend le matériau inapte a I'absorption de
choc, et est difficilement employable comme matériau de structure. D’autres travaux décrivent
I'impact du greffage du MAH sur la microstructure des matériaux, un élément important a prendre en
considération. Par exemple, Y. Guldogan et al., dans leurs travaux sur le greffage du MAH sur les
poudres et granulés d’iPP montrent dans un premier temps une augmentation du taux de cristallinité
de leurs matériaux avec I'ajout de MAH en faible concentration, mais aussi une diminution de la
température de fusion. A partir d’'une concentration limite, a 2,5 %m en MAH dans leurs travaux, une
chute du taux de cristallinité est observée. En parallele, les auteurs observent une diminution des
températures de dégradation [53]. Seo et al., et Harper et al., ont eux aussi, respectivement en 2000
et 2009, étudié I'impact du greffage du MAH sur la microstructure d’un iPP [54, 55]. Il est important
de noter que ces travaux ont montré une grande miscibilité entre les chaines greffées et non greffées,
permettant leur co-cristallisation dans le cas des PP-g-MAH les moins dégradés. Une diminution de la
température de fusion des matériaux est observée avec I'augmentation du taux de MAH, indiquant
gue la diminution de la longueur des chaines macromoléculaires et I'ajout de défauts au sein de la
chaine (greffon de MAH), limitent I'épaisseur et la perfection des cristaux. Cette diminution de la taille
des lamelles implique une diminution de la température de fusion des matériaux.

Seo et al.,, montrent aussi que les groupements MAH greffés aux chaines, du fait de leurs tailles
importantes, jouent le role de sites de nucléation hétérogéne lors de la cristallisation du matériau. lls
démontrent par exemple qu’un PP-g-MAH cristallise plus rapidement, jusqu’a 4 fois plus vite, qu’un
iPP classique [54]. Cette cristallisation plus rapide, mais aussi le plus grand nombre de points de
nucléation au sein de la matrice explique I'augmentation du taux de cristallinité des matériaux
observée parY. Guldogan et al., [53]. Les auteurs avancent également I'idée que I'ajout de polarité aux
chafnes d’iPP par les groupements MAH implique une meilleure compatibilité entre les chaines, et ainsi
faciliterait leur rapprochement lors de la cristallisation.

Bien gu’impactant négativement I'allongement a la rupture de I'iPP, par la diminution de la masse
molaire du matériau, I'ajout de MAH au sein d’une matrice permet aussi d’améliorer certaines
propriétés mécaniques. En effet 'augmentation du nombre de points de germination des matériaux
implique une diminution de la taille des sphérolites. Comme montré par Harper et al., [55], certains
changements surviennent, tels qu’une augmentation du module d’Young pour de faibles
concentrations en MAH révélée par des analyses mécanique dynamique en température (DMA).
L’ajout de 5 %m de PP-g-MAH donne ainsi une augmentation du module de pres de 30%. L'effet est
inversé pour les concentrations supérieures a 5 %m.

Les chaines macromoléculaires greffées MAH présentent alors une meilleure compatibilité avec les
surfaces oxydées. Le plus souvent, les groupements MAH servent de précurseurs a la formation de
fonction acide maléique par I'ouverture de leurs cycles en présence d’eau (cf figure 1.8). Les acides
maléiques, des groupements polaires, présentent une grande réactivité avec les surfaces polaires,
comme un oxyde métallique ou une nano-charge fonctionnalisée. Dans le cas des surfaces métalliques,
les différents auteurs de la littérature indiquent que les acides forment avec les oxydes des liaisons de
type carboxylate, mais aussi des liaisons de type ester [36, 38, 39, 56-58].

12



Chapitre 1 : Etat de I’art, matériaux et techniques expérimentales

HC———CH

HC ———=CH / \
‘ ‘ + Hzo O\ O

- = C%
O0——=C C—0 |
AN / OH OH
0

Figure 1.8 : Ouverture du cycle MAH pour la formation de I'acide maléique.

1.1.1.3 La réticulation du polypropylene

Au cours des dernieres années, de nombreuses recherches ont été réalisées autour de la réticulation
des matériaux polyoléfines, avec plus ou moins de succes. Dans la majorité des cas, ces recherches ont
été menées sur le polyéthyléne (PE). Le PE réticulé, du fait de ses propriétés, peut étre employé dans
de nombreux secteurs industriels, comme I'isolement de cable électrique, la réalisation d’élément de
plomberie [59-61], voire méme dans les domaines du médical [62]. L'une des premiéres méthodes de
réticulation a été proposé par Kumar Sen et al., des 1992, par I'emploi de silane greffé par attaque de
peroxyde sur la chailne macromoléculaire. Les groupements silanes peuvent ensuite, en présence
d’eau, former un réseau de réticulation [55, 59]. D’autres méthodes courantes existent, par I'emploi
de peroxyde seul [63], ou par bombardement d’électron [64, 65].

Le polypropyléne a quant a lui été considéré comme non réticulable pendant de nombreuses années
car beaucoup plus instable que le PE lors des divers traitements précités [66]. L'iPP par exemple, quand
il est exposé a un faisceau d’électrons ou a une attaque par un peroxyde, va présenter une dégradation
de sa chaine macromoléculaire, ou B-scission, plutdt qu’une réticulation et la formation d’un réseau
3D. Ces dernieres années, plusieurs méthodes de réticulation ont néanmoins été mises au point [67,
68]. Par exemple, Kubo et al., ont été les premiers en 1997 a proposer une méthode de réticulation de
I'iPP [66] par I'utilisation d’un hydrocarbure comme donneur d’hydrogene afin de stabiliser la matrice
et limiter la scission de chaine, tout en employant des groupements acrylates comme agent réticulant.
D’autres méthodes apparaissent dans la littérature telles que I'emploi d’'un monomere polyfonctionnel
en tant qu’agent réticulant comme le trimethylolpropane triacrylate (TMPTA) [69]. Bouhelal et al.,
dans leurs différents travaux entre 2007 et 2010, ont réalisé la réticulation réversible de I'iPP par
I’emploi de peroxyde de dicumyl comme initiateur de la réticulation ainsi que d’'un mélange
peroxyde/soufre/accélérateur [66, 70-72]. Le mélange est par la suite extrudé pour former la matrice
réticulée, avec une importante augmentation de I'allongement a la rupture.

Bien que l'intérét principal de la réticulation des polyoléfines soit la modification de leur propriétés
mécaniques, I'impact sur la microstructure des matériaux est lui aussi particulierement étudié. Dans le
cas d’une réticulation opérée a I'état fondu, le résultat le plus courant est la diminution du taux de
cristallinité et de I'épaisseur des lamelles cristallines. Cette diminution s’explique par la diminution de
la mobilité des chaines macromoléculaires, ainsi que de I'encombrement créé par le réseau 3D [66, 69,
71, 73, 74]. 1l est aussi possible de voir une telle évolution dans le cas des matrices réticulées par
irradiation, en fonction du traitement que celui-ci soit appliqué a I'état solide ou a I’état fondu [64, 74-
76]. A I'état solide le changement est plus faible, car la réaction affecte principalement la phase
amorphe des matériaux, alors qu’a I’état fondu, la formation du réseau 3D va impacter la cristallisation
de la matrice, et donc présenter un effet plus important. Une autre conséquence courante de la
réticulation est le changement des températures de relaxation de la matrice, notamment celle
associée a la transition vitreuse. Par exemple, Bouhelal et al., (2009) [71] observent une augmentation
de la température de transition vitreuse de leurs matrices suite a leur réaction de réticulation.
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Dans ce travail de thése, la réaction de réticulation proposée se base sur I'emploi de molécules de
polyéther polyaminé afin de réaliser la réticulation d’une matrice de PP-g-MAH. Le mécanisme
réactionnel mis en jeu (figure 1.9) est décrit, dans les travaux de Cui et al., (2007) [75] portant sur la
fonctionnalisation d’'un PP-g-MAH en PP-g-NH,, ou dans les travaux de Colbeaux et al., (2005) [73]
décrivant la compatibilisation d’une matrice PP/PE.
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Figure 1.9: Réaction de réticulation du PP-g-MAH par les molécules de polyéther-diamine proposé par Cui et al., [75].

Cui et al., (2007) réalisent la fonctionnalisation d’un copolymere PP/PP-g-MAH (a 1 %m de MAH) par
I'ajout de 1,12-diaminododecane, une diamine linéaire, dans un mélangeur interne afin d’obtenir une
matrice PP-g-NH,. Leur procédé se base sur la réaction possible entre un MAH et une amine [76, 77].
La réaction se divise alors en plusieurs étapes. Dans un premier temps, le cycle formé par le MAH greffé
est ouvert pour former deux acides carboxyliques couplés. L'un des acides réagit alors avec une amine
primaire de la molécule de diamine pour former un groupement amide. Cette étape est réalisable a
température ambiante. Dans un deuxieme temps le deuxieme acide carboxylique réagit afin de fermer
le cycle, formant un groupement imide. Cette étape est activée thermiquement et peut étre réalisée
a des températures supérieures a la température de fusion du PP-g-MAH, permettant une réaction
compléte a I’état fondu [73, 75, 78].

Comme indiqué dans la figure 1.9, il est possible d’employer cette réaction pour greffer a la chaine de
PP-g-MAH une molécule de diamine, et méme de réaliser une réticulation quand les deux groupements
amines d’'une méme molécule réagissent avec les MAH de deux chaines différentes. Cui et al., (2007)
dans leurs travaux ont ainsi fait varier le ratio NH,:MAH de 1:1 a 4:1. L’évolution du couple nécessaire
pour maintenir la vitesse de mélange constante (50 rpm) est présentée sur la figure 1.10.
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Figure 1.10 : Evolution du couple appliqué lors de I'ajout de la diamine pour différents ratios NH,:MAH, extrait de Cui et al.,
[75].
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Une importante augmentation de la force appliquée, et donc de la viscosité du matériau, est observée
au ratio 1:1, et de maniére moins importante aux ratios supérieurs. Les auteurs recherchant
I’optimisation du greffage de diamine afin d’obtenir un PP-g-NH,, leurs études se sont concentrées sur
les ratios supérieurs au 1:1. Malgré cela, leurs résultats indiquent qu’il est cohérent de penser que ce
ratio est le plus indiqué dans un objectif de réticulation. Les auteurs supposent qu’il est possible de
faire réagir deux groupements amines a un unique MAH, permettant une structure 3D plus complexe
gu’un simple lien chaine a chaine. Cette possibilité devra étre étudiée. Ces résultats se retrouvent aussi
dans les travaux de Colbeaux et al., (2005) [73] sur |'utilisation de molécules de diamine comme agent
comptabilisant pour I’élaboration de copolymeére a base de PE-g-MAH. Un résultat important de leurs
travaux est la comparaison de plusieurs formes de diamine employées pour cette réaction. En effet les
auteurs ont employé une molécule de 1,12-Diaminododecane, une diamine linéaire, et une molécule
de (4,4’ -methylene)bis(2,6-diethylaniline)(MDEA), une diamine aromatique. Leurs résultats mettent
en évidence une meilleure réactivité des diamines linéaires comparée a celles des diamines
aromatiques.

Cette réaction est souvent employée dans la littérature pour différentes applications. Nous I'avons vu
par exemple en cas de large excés en NH; pour apporter de nouvelles fonctionnalités [75, 78], ou
comme agent comptabilisant dans les travaux de Colbeaux et al., [73] ou de F.P. Tseng et al., sur les
mélanges PP/PA 6 [78], ou simplement pour créer un allongement de chaines [79-82]. L’ajout de
nouvelles fonctionnalités et la création de liaisons covalentes entre la charge et la matrice permet
notamment d’améliorer la dispersion d’une nano-charge [83, 84].

La grande variété d’application et les possibilités de réticulation rendent cette réaction
particulierement intéressante pour I'élaboration de nanocomposites. Malgré cela, elle est
essentiellement employée dans la littérature avec un large excés d’amine afin d’optimiser le greffage
simple de groupe NH; au détriment de la réticulation. On note malgré tout dans les travaux de Lu et
al., un impact important de la réaction sur les propriétés mécaniques des matrices, avec notamment
une augmentation de I'allongement a la rupture des matrices en traction uniaxiale. Par exemple, pour
un iPP-g-MAH a 0,55 %m de MAH, fonctionnalisé par de courtes molécules de diamines en ratio
NH,:MAH de 3:1, les auteurs observent une déformation a la rupture 5 fois supérieure a la matrice
vierge, et une résistance a la rupture doublée. De la méme maniére, Colbeaux et al., (2005) observent
une diminution du taux de cristallinité et de la température de fusion de leurs matrices, résultats
similaires a la plupart des autres méthodes de réticulation de I'iPP.

1.1.2 Mécanismes de déformation des polyméres

Cette partie a pour objectif d’introduire les principales notions permettant de comprendre la
déformation des polymeres semi-cristallins, en présentant les mécanismes de déformation propres
aux différentes phases composant les matériaux ainsi que leurs interactions. Il est a noter que les
micro-mécanismes de déformation dépendent fortement de la température et de la vitesse de
sollicitation, une déformation rapide pouvant impliquer un échauffement local du matériau. En
dessous de la température de transition vitreuse d’un matériau semi-cristallin, le matériau est a |'état
vitreux, la phase amorphe va principalement se déformer par la formation de bandes de cisaillement
et par le cisaillement des lamelles cristallines [85-89]. Au-dessus de la Tg la phase amorphe est a I'état
mobile, ainsi le glissement des lamelles cristallines est facilité [90-92]. Nos analyses mécaniques étant
réalisées a température ambiante (soit au-dessus de la Tg de tous les matériaux élaborés, cf chapitre
2 partie 2.2 a 2.4 et chapitre 3 partie 3.3), seuls les mécanismes de déformation de I'état
caoutchoutique sont détaillés.
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1.1.2.1 Déformation de la phase amorphe

La phase amorphe d’'un polymere semi-cristallin peut exister sous deux formes selon le taux de
cristallinité du matériau. Dans le cas d’un matériau avec un taux de cristallinité élevé, la phase amorphe
est confinée entre les lamelles cristallines et est appelée phase amorphe interlamellaire. Dans le cas
d’un faible taux de cristallinité, la phase amorphe est dite indépendante. Les polypropylénes utilisés
dans cette these, avec des taux de cristallinité entre 50 et 60 % du fait du faible encombrement
stérique des chaines et de leur grande mobilité, sont a considérer comme faisant partie de la premiere
catégorie.

La phase amorphe interlamellaire présente a la fois des chaines macromoléculaires enchevétrées
organisées sous la forme de pelote statistique, mais aussi des macromolécules liées aux cristallites
appelées molécules de lien. Cette phase est d’une grande importance dans les mécanismes de
déformation des polymeres semi-cristallins car elle permet la transmission de la contrainte entre
lamelles cristallines. On note aussi la possibilité, en fonction du procédé de mise en forme du matériau,
d’une anisotropie de cette phase, les chaines macromoléculaires présentent alors une orientation
préférentielle. Cette orientation de la phase amorphe augmente les propriétés mécaniques du
matériau dans la direction de I'orientation [93, 94].

Les deux modes de déformation de la phase amorphe interlammellaire sont illustrés sur la figure 1.11
et peuvent se résumer ainsi :

e Le glissement des chaines macromoléculaires les unes par rapport aux autres sous |'effet de la
contrainte créée par le cisaillement parallele de deux lamelles cristallines [95, 96]. Ce
mécanisme est facilité aux températures au-dessus de la température de transition vitreuse,
donc a I'état caoutchoutique [97].

e Le deuxiéme mode est la séparation et/ou le rapprochement interlamellaire, suivant le type
de déformation appliquée [98]. Ce mécanisme de déformation se traduit par une variation de
la longue période [95, 96, 98, 99]. Une autre conséquence de cette déformation, dans le cas
d’une séparation des lamelles, est la diminution de la densité de la phase amorphe, ainsi que
la création de microcavités [87, 99, 100-102]. Addiego et al., montre par exemple dans le cas
du PE une diminution de la distance moyenne des chaines de la phase amorphe due a
I’orientation au cours de la déformation [103, 104].
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(a)

(b)

(c)

Figure 1.11: Mécanismes de déformation de la phase amorphe interlamellaire : a) état initial, b) glissement interlamellaire et
c) séparation interlamellaire [105].

Le mode de déformation par glissement interlamellaire est prédominant aux petites déformations et
implique une variation de l'orientation des lamelles cristallines. La phase amorphe liée est
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particulierement importante dans la déformation des matériaux semi-cristallins [106]. Bowden et
Young (1974) ont par exemple montré que l'extension des chaines macromoléculaires liées aux
lamelles cristallines génere une force de rappel élastique d’autant plus importante que les liaisons sont
nombreuses et de grande taille. Il est intéressant de noter que du fait du greffage du MAH sur la chaine
de PP, nous avons vu qu’une réaction de rupture de chaine implique une diminution importante de
leur longueur, ce qui va impacter le nombre de liens possibles et donc les propriétés mécaniques des
matériaux.

1.1.2.2 Déformation de la phase cristalline

Lors de la déformation d’'un polymere semi-cristallin, la contrainte est transmise aux lamelles
cristallines par l'intermédiaire de la phase amorphe et en particulier par les molécules de lien. La
déformation de la phase cristalline n’apparait donc que lorsqu’un maximum de déformation est atteint
par la phase amorphe interlamellaire, donc une orientation maximale dans la direction de sollicitation.
La phase cristalline se déforme suivant plusieurs modes de déformation cristallographiques, pouvant
étre des glissements, et du maclage [98, 107-109].

Les processus de déformation cristallographiques sont prédominants lors des faibles déformations
plastiques. La transition élastique/plastique est en partie due a la déformation des lamelles cristallines
[110-114]. La déformation plastique macroscopique n’est donc pas uniquement liée a I'orientation et
a la rupture de chaine au sein de la phase amorphe. Le mécanisme le plus important est le glissement
des plans cristallographiques [115]. Contrairement aux cristaux métalliques, seuls les plans (hk0)
contenant |'axe des chalnes macromoléculaires peuvent glisser. Cette limitation est due aux liaisons
covalentes le long des chaines [116-119], alors que les plans de glissement activent les liaisons de van
der Waals qui lient les chaines macromoléculaires [109]. Les glissements des plans de type (hk0) sont
rendus possibles car répondant au critére de plasticité de Tresca : le glissement se produit lorsque la
contrainte de cisaillement résolue t dans le plan de cisaillement arrive a une valeur limite t.. la
contrainte de cisaillement résolue se calcule par :

T=o0cos¢cosi

Avec o la contrainte en traction, ¢ I'angle entre la direction de traction et a la normale au plan de
glissement, et A I'angle entre la direction de traction et la direction de glissement. La figure .12 illustre
la construction de cette contrainte.

Normale au plan
de glissement

A
Traction

Direction de
glissement

glissement

Figure 1.12: Construction de la contrainte de cisaillement résolue a un plan de glissement en traction uniaxiale et cercle de
Mohr associé, les zones en rouge correspondent aux configurations permettant le glissement lamellaire.
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On remarque que cette contrainte est maximale quand les angles ¢ et A sont de 45° et nulle quand
I'un des deux angles est nul. Cette derniére situation correspond a une orientation des chaines
macromoléculaires paralléle et perpendiculaire a la direction de traction. Seules les lamelles
présentant un angle strictement entre 0 et 90° avec la direction de traction peuvent donc se déformer.
Plusieurs modes de glissement sont identifiés pour les polyméres semi-cristallins [120].

Lors d’un glissement lamellaire on note une augmentation de ¢, la normale des lamelles n’est alors
plus orientée dans la direction de traction, pour des valeurs ¢ + A constantes. Cette déformation
correspond au glissement des deux surfaces des lamelles I'une par rapport a I'autre [121]. Lors de la
déformation d’'une lamelle cristalline par glissement de chaines, deux directions de glissement sont
possibles. Si on considére que la direction des chaines macromoléculaires est la direction [001], les
plans de glissement sont les plans possédants des indices de Miller de forme (hk0), avec des directions
de glissement pouvant se réaliser dans deux directions, soit paralléle a I'axe des chaines appelé « chain
slip », soit perpendiculairement aux chaines, appelé « transverse slip », comme observé en figure 1.13
Les glissements du type « chain slip » constituent le principal mécanisme de déformation des cristaux
des polymeéres semi-cristallins, car ils emploient les systémes de glissement de type {hkl}<001>, qui
demande une scission critique plus faible que les glissements de type {hkl}<uv0>.

= g: =2 :‘%

L

a b)
Figure 1.13: Glissement suivant une direction a) paralléle aux chaines et b) perpendiculaire aux chaines [103, 118].

Dans le cas du polypropyléne les systemes de glissement de type « chain slip » sont (100) [001], (010)
[001], (110) [001] et (110) [001], alors que les systémes du type « transverse slip » sont (100) [010],
(010) [100], (110) [110] et (110) [110], comme illustré en figure .14 [109, 122-125].

i
=~

| —

Figure 1.14: Systéme de glissement d’une maille monoclinique du polypropyléne a [122].

1.1.2.3 Interaction de la déformation des phases amorphe et cristalline, et fragmentation de la structure
cristalline

Lors de la déformation en traction d’un polymere semi-cristallin, la structure semi-cristalline va étre
soumise a des déformations en traction, cisaillement ou compression suivant I'orientation des lamelles
cristalline [100, 116, 123-125]. Lors des premiéres étapes de déformation le mécanisme prédominant
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est la séparation et le glissement interlamellaire. Une fois I'étirement maximal des chaines de la phase
amorphe atteint, le mécanisme de cisaillement de I'empilement des lamelles cristallines et de la phase
amorphe a lieu. On note alors une augmentation de la longue période des matériaux. La contrainte est
ensuite transmise aux lamelles cristallines, activant les phénomeénes de glissement des chaines
macromoléculaires de la phase cristalline.

Lors de cette étape les lamelles cristallines tendent a s’orienter dans la direction de sollicitation
mécanique. Lorsqu’une grande déformation est atteinte le cisaillement appliqué aux lamelles implique
une fragmentation de la structure cristalline, comme indiqué en figure 1.15 dans le modele de Schultz
[124]. Les segments formés se déplient, formant une structure fibrillaire, comportant des fragments
de lamelles cristallines reliées par une phase amorphe orientée selon |’axe de sollicitation. Les lamelles
cristallines s’orientent alors pour se rapprocher de la configuration ou les angles ¢ et A sont de 45° et
atteignent une contrainte de cisaillement résolue maximale. Ce mécanisme est amplifié par un effet
de compression latérale des cristallites [125].

Figure 1.15: Déformation d’un polymére semi-cristallin et formation d’une structure fibrillaire suivant le modéle de Schultz
[124].

Lorsqu’une structure cristalline est orientée d’'une maniére ne permettant pas le glissement
cristallographique, le modeéle de Schultz ne peut étre appliqué. Cette configuration correspond aux
situations ou I'un des angles ¢ et A est nul. Dans cette situation, Nitta et Takayanagi en 1999 et 2000
ont proposé un modele de la fragmentation des lamelles cristallines. Le modeéle est résumé en figure
1.16. Dans un premier temps (étape a) la phase amorphe interlamellaire étirée, les molécules liant les
lamelles cristallines transmettent les contraintes aux lamelles cristallines, impliquant une force de
flexion sur les lamelles (étapes b). Quand une force de flexion trop grande est appliquée sur une
lamelle, une fissure apparait et ameéne a la formation de blocs cristallins (étape c) [126, 127].

A TSP

ESNANA

a)

Figure 1.16: Déformation et rupture de la structure semi-cristalline suivant le modéle de Nitta et Takayanagi (2000) [126,
127] avec en a) séparation interlamellaire, b) flexion des lamelles et c) rupture des lamelles.
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1.1.2.4 Endommagement volumique et cavitation

La variation du volume d’un matériau lors d’une déformation mécanique est associée a une notion
d’endommagement microstructurale. Castagnet (1998) définit 'endommagement comme la création
de surface de décohésion au sein du matériau. Nous avons vu jusqu’a présent les différents
mécanismes de déformation, d’orientation et de fragmentation des lamelles cristallines. Nous allons
voir ici les mécanismes de formation de microcavités et de craquelures. Les deux phénomenes sont le
plus souvent différenciés [100, 128, 129], méme si une craquelure est parfois associée a un
arrangement particulier de cavités a I’échelle nanométrique entre les fibrilles de matiere orientées
suivant la sollicitation mécanique. Ce mécanisme est responsable de la plus grande variation de densité
du matériau [87, 106, 130-134].

La formation des microcavités est décrite par Friedrich en 1983 par leur ajout au modéle de Schultz
[100]. Au cours de la déformation plastique, des vides se forment dans la phase amorphe
interlamellaire, permettant un relachement des contraintes lors de I'adoucissement structural, comme
montré en figure 1.17. Ce phénomeéne est bien plus important pour des températures inférieures a la
transition vitreuse [87]. La formation de cavité au sein des polymeres semi-cristallins a fait I'objet de
syntheéses bibliographiques complétes [135-137].

stress t
A v

1 omorphous interloyer

Figure 1.17: Phénoméne de cavitation de la phase amorphe lors d’un essai de traction [100].

La cavitation se déroule en plusieurs étapes, avec en premiéere étape la germination des cavités au sein
des matériaux lors de la déformation, due a la scission de la phase amorphe [106]. Une porosité initiale
peut aussi étre présente au sein de la microstructure initiale du matériau, conséquence du procédé
d’élaboration/mise en forme, ou dans le cas des nanocomposites, de la présence d’agglomérats de
charges. Les cavités, suite a leur formation, peuvent adopter différentes formes évoluant suivant la
déformation locale. Il est intéressant de noter qu’un lien important existe entre forme des cavités et
comportement mécanique macroscopique, mais surtout intrinséque, des matériaux [138]. Cette
évolution de la forme des cavités est la phase de croissance qui suit la germination. Cette évolution est
observée pour de nombreux matériaux polymeéres [137, 139-141]. La cavitation est associée aux
phénomeénes macroscopiques de blanchiment et de striction, indicateur visible de la présence de
cavités [142-144]. La formation et I'accumulation de cavités amenent a la formation d’une porosité de
I'endommagement volumique, puis a des craquelures, ou crazes. L'analyse des crazes est
particulierement difficiles a réaliser car difficilement analysables de maniére in situ. Les crazes
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apparaissent de maniere perpendiculaire a la direction de traction du matériau sous forme de deux
surfaces de décohésion reliées par de courtes fibrilles de chaines orientées séparées par des cavités.

La porosité est due a I'hétérogénéité de répartition des enchevétrements, mais aussi a la présence
d’'impuretés ou de fluctuations de densité [100, 145, 146]. Les régions de faible densité
d’enchevétrements impliquent une augmentation de la contrainte appliquée aux chaines
macromoléculaires locales, pouvant monter a des valeurs 10 fois supérieures a celle du reste du
matériau et méme a la contrainte de rupture des liaisons covalentes [88]. D’autres sources de
cavitations existent dans la littérature [100, 145, 146].

Suite a la formation de la craquelure par I'apparition des fibrilles, son allongement se produit par un
mécanisme de fluage, impliquant une diminution du diameétre des fibrilles mais aussi par un
mécanisme d’extraction de matiére du polymeére, qui va stabiliser leur diamétre [145, 146]. Un
processus d’étirement local se produit en bordure de craquelure, permettant la formation de nouvelle
fibrille. Le front de la craquelure avance alors au sein de la matrice par une fusion sous contrainte qui
induit une instabilité de Rayleigh-Taylor, ou instabilité de ménisque [101, 145-148]. La limite d’une
craquelure se produit lorsque les fibrilles commencent a se rompre, soit en milieu de fibrille, surtout
aux hautes températures, soit de maniére aléatoire le long de la fibrille avec une préférence pour I'une
des extrémités, surtout a basse température, comme montré en figure 1.18 [142, 145, 149].

b) Rupture a l'interface

a) Rupture des fibrilles au centre o -
craquelure -matériau solide

Figure 1.18: Rupture des craquelures en a) centre des fibrilles [162] et b) aléatoire/interphase [145].

Dans le cas des matériaux semi-cristallins, Castagnet et al., (2000) ont proposé un modeéle de formation
de craquelure au sein de la structure semi-cristalline comme montré en figure 1.19. La cavitation est
un phénoméne en compétition avec I'écoulement des chaines macromoléculaires et donc des
phénomeénes d’orientation. La cavitation et la formation de microvides permettent alors de relaxer les
contraintes. Quand la température est au-dessus de la température de transition vitreuse, la mobilité
des chaines augmente, retardant les processus de cavitation.
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Figure 1.19: Formation de cavitation dans la phase amorphe interlamellaire d’une structure semi-cristalline.

Les craquelures qui se forment ne sont pas rectilignes car influencées par la microstructure cristalline.
Dans le cas du polypropylene sphérolitique a, les craquelures prennent forme au centre d’un
sphérolite et se propage par un trajet interlamellaire, puis de maniére perpendiculaire a la direction
de traction pour se propager entre sphérolites [25, 128].

1.1.2.5 Analyse in situ et post mortem des micro-mécanismes de déformation du polypropylene
L'analyse des micro-mécanismes de déformation d’un matériau polymeére peut étre particulierement
compliquée a réaliser. L'une des méthodes classiques est de réaliser la déformation d’un échantillon
du matériau jusqu’a un seuil de déformation donné puis d’analyser I’évolution de sa microstructure et
de sa morphologie. Ces analyses, dites Post Mortem, permettent une estimation des mécanismes de
déformation, mais présentent plusieurs défauts. Le principal vient de la relaxation de la structure du
matériau apres le retour a contrainte nulle. Afin de mieux comprendre les mécanismes de
déformation, le développement de méthodes de caractérisation in situ a la déformation est crucial.

La méthode classique est I'utilisation de la diffraction des rayons X en synchrotron, permettant la
réalisation de mesure rapide au cours de la déformation. Bien qu’apportant de nombreux résultats,
cette méthode est difficile a mettre en place du fait de la rareté des synchrotrons et de leurs acces.
Afin de permettre une analyse rapide et moins contraignante des micro-mécanismes de déformation
d’autres méthode de caractérisation sont employées comme la spectroscopie Raman.

Comme cela sera décrit dans la partie 1.3.4, la spectroscopie Raman présente une quasi-absence de
restriction sur la préparation de I'échantillon et la rapidité d’acquisition. La méthode est donc tres
adaptée aux mesures in situ au cours d’un essai mécanique ou de calorimétrie a balayage [150, 151].
La plupart des travaux réalisés sur I'analyse in situ de la déformation des polymeres sont basés sur le
déplacement des bandes vibrationnelles induites par la mise sous contrainte du matériau [152-154],
mais d’autres criteres, basés sur l'intensité des bandes, ont été mis au point au sein de I'lJL et sont
décrits dans cette partie.

1.1.2.5.1 Caractérisation de I'orientation macromoléculaire des phases de I'iPP

Différents travaux ont été réalisés au sein de I'lJL sur I’analyse Raman du polypropyléne et plusieurs
critéres basés sur les évolutions d’intensité caractérisant I’évolution de la microstructure de I'iPP au
cours de sa déformation ont été proposés [155-164]. Les différentes bandes vibrationnelles retenues
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pour I'élaboration des criteres d’orientation macromoléculaire et de cristallinité sont résumées dans
le tableau I.2.

Tableau 1.2: attribution des bandes vibrationnelles Raman de I'iPP [155, 156, 163-168].

Position v (cm™) Vibration associée
809 vs(C-C), r(CH,)
835 vs(C-C)
842 r(CHz)
973 Vas(C-C), r(CHs)
998 r(CHs)

L’analyse des phénomeénes d’orientation des chaines nécessite I’'emploi d’un polariseur orienté suivant
la direction de la sollicitation mécanique. Le ratio des intensités des bandes a 973 et 998 cm™ est utilisé
pour caractériser I'orientation des chaines au sein des lamelles cristallines. La bande & 973 cm™ est
associée a I’élongation symétrique des liaisons C-C des chaines macromoléculaires du PP cristallin. La
bande 3 998 cm™ est associée aux groupements méthyles latéraux de la chaine d’iPP. Le rapport
d’intensité (1.1) donne une estimation de I'orientation des chaines macromoléculaires de la phase
cristalline dans la direction de la sollicitation mécanique.

I

F'C — 973 (1.1)
I
998

Ce critére a été employé dans plusieurs études sur le polypropyléne [155-164,169,170] et a été mis en
corrélation avec les évolutions du facteur d’orientation d’Hermans par double analyse in situ en
Synchrotron pour différents polypropylénes, y compris un PP renforcé par des charges minérales [160].
L'orientation des chaines de la phase amorphe est estimée a partir de l'intensité de la bande
vibrationnelle a 835 cm™. Cette bande associée a I’élongation symétrique des liaisons C-C des chaines
macromoléculaires du PP amorphe est I'une des seules bandes qui ne dépend que de la phase amorphe
du PP [158-164, 169,170]. Le facteur d’orientation de la phase amorphe est alors calculé par:

Ig3s

Fom = ; (1.2)
total

Avec liotal I'intensité intégrée de I'ensemble du spectre Raman du matériau.

1.1.2.5.2 Caractérisation de I’évolution de la cristallinité des échantillons

L’analyse de I’évolution du taux de cristallinité des matériaux polymeres semi-cristallins lors de leurs
déformations est un élément important de la caractérisation des micro-mécanismes de déformation
du matériau, en mettant en évidence des phénomeénes de cristallisation sous contrainte, de
fragmentation ou de dé-bobinage des lamelles cristallines. Plusieurs index Raman de cristallinité du PP
existent dans la littérature, employant généralement les bandes a 809, 835 et 842 cm™[159-164]. Le
critere employé dans cette étude a été développé au sein de I'lJL et emploie les trois bandes
vibrationnelles citées plus t6t. Il se calcule sous la forme :

Igo9+Ig42
R —_

= (1.3)
¢ Igz5+Igoo+Igs2

Le calcul de cet index est réalisé a partir du spectre non polarisé du matériau lors de sa déformation.
Les bandes employées pour le calcul de ce critére n’étant pas des bandes purement cristallines mais
pouvant étre influencées par la formation de mésophase et des changements de la phase amorphe, il
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n’est pas I'équivalent d’un taux de cristallinité. Seules les variations importantes de la valeur de I'indice
seront ici source d’information [158-164].

1.1.2.5.3 Estimation de I'endommagement volumique

L'acquisition des spectres Raman lors d’un essai mécanique permet en plus de I'analyse des
mécanismes d’orientation macromoléculaire et de modification de la phase cristalline, de mettre en
évidence les phénomenes de cavitation au sein de la matrice. Les phénoménes de cavitation et
d’orientation étant en compétition lors de la déformation des polymeres, la possibilité de remonter a
leurs évolutions par une méme technique expérimentale est particulierement intéressante. De plus,
I’estimation correcte de 'endommagement volumique des matériaux est particulierement importante
dans I'estimation de leur comportement mécanique vrai intrinséque [170].

Différents travaux réalisés au sein de I'llL ont permis de produire une méthode de mesure de
I’'endommagement volumique des matériaux par spectroscopie Raman via I'utilisation du critere
suivant [155, 156, 159] :

I
1 — total

IMax

(1.4)

Avec liotal I'intensité intégrée de I'ensemble du spectre Raman du matériau, et Iuax I'intensité intégrée
la plus élevée atteinte lors du test. En effet lors des premiers instants d’un essai de traction, une
augmentation importante de l'intensité des spectres est observée. Cette évolution s’explique par la
diffusion de la lumiére au sein de la matrice lors du blanchiment de cette derniere a la striction.
L'intensité intégrée atteint alors une valeur maximale pour I’essai mécanique avant de diminuer. Cette
diminution s’explique ici par I'augmentation de 'endommagement volumique. L'intensité du spectre
Raman d’un polymere est directement proportionnelle a la quantité de matiére analysée [155-157,
159, 160]. La cavitation de la matrice va ainsi diminuer la quantité de matériau présent dans le volume
analysé et diminuer de maniere proportionnelle l'intensité intégrée du spectre. Ce critére est
applicable aux déformations supérieures a la déformation correspondant a luax, 'endommagement
volumique est considéré comme négligeable pour les déformations inférieures.

1.1.3 Généralités sur le Graphite et le Graphéne

1.1.3.1 Le carbone et ses structures

Le carbone est I'un des principaux éléments chimiques composant le vivant, a la base de la plupart des
molécules organiques comme les protéines, mais aussi de la grande majorité des matériaux polymeres.
Appartenant a la famille des non-métaux, de numéro atomique Z=6, sa configuration électronique lui
donne quatre électrons de valence, lui permettant différents types de liaisons et donc de
structures, cristallines ou non, et de propriétés chimiques. Certaines structures, comme le diamant, le
graphite ou le charbon, existent dans la nature, d’autres sont produites par 'Homme comme les
nanotubes de carbone. Les différentes structures du carbone, du fait de leurs propriétés mécaniques,
électriques et chimiques, constituent un vaste et important sujet de recherche. Les structures comme
les nanotubes et le graphene sont aujourd’hui particulierement étudiées.

Les structures naturelles amorphes du carbone sont souvent appelées charbons et regroupent
différents matériaux comportant des teneurs en impuretés variables (oxygéne, hydrogéne et autres).
Il est aussi possible de produire des matériaux carbones amorphes par le traitement thermique d’un
précurseur dans le but d’en conserver le carbone et d’en augmenter la pureté. Les principaux carbones
amorphes rencontrés sont :

24



Chapitre 1 : Etat de I’art, matériaux et techniques expérimentales

e Les cokes et charbons actifs, matériaux microporeux utilisés pour la purification, la catalyse et
autres domaines du fait de leurs hautes porosités et produits par traitement thermique de
brais, de houille ou de bois.

e Les noirs de carbone, constitués de sphéeres de carbone allant d’une dizaine a une centaine de
nanometres de diametre. Les noirs de carbone sont produits par la pyrolyse d’hydrocarbures,
et s’utilisent comme additifs dans le caoutchouc ou comme support de catalyse.

Les fibres de carbone, obtenues par pyrolyse de polyacrylonitrile, de brai ou d’hydrocarbure,
sont des filaments de quelques micrométres de diametre, mésoporeux, et sont souvent
employées comme renforts dans un composite a matrice polymére.

Le carbone peut aussi étre présent sous différentes formes cristallines de différentes dimensions, en
fonction de la nature des liaisons chimiques mises en jeu. Les structures vont du diamant (structure en
trois dimensions), au fullerite (0D). Les structures fréquemment rencontrées sont décrites ici :

e Les nanotubes de carbone sont des formes synthétiques formées par I'enroulement d’un ou
de plusieurs feuillets de graphéene concentriques, a une dimension. Les nanotubes mono-
feuillet possedent des propriétés mécaniques et électriques les rendant particulierement
intéressants.

e Les fullerénes sont des structures a géométrie sphérique (0D) de différentes tailles pouvant
étre employées pour leurs propriétés chimiques. Les fullerénes s’arrangent suivant une
structure géométrique cubique a faces centrées (fullerite).

e le graphite est la structure de référence du carbone car la plus repandue (2D).

e Le graphéne est un plan d’atomes de carbone hybridés sp?(2D).

Les deux derniéres structures énoncées sont au centre de cette étude et sont détaillées ci-apres.

1.1.3.2 Le graphite

Le graphite est la structure du carbone qui possede la structure cristalline la plus commune. Cette
structure bidimensionelle est un empilement de plans d’atomes de carbone selon I'axe ¢ d’une maille
hexagonale. Les plans de carbone sont reliés par des interactions dites de Van der Waals, et sont
séparés d’une distance de 335 pm, alors que les atomes d’un méme feuillet sont liés par des liaisons
covalentes d’une longueur de 142 pm.

Trois variantes différentes de graphite coexistent en fonction de I'arrangement des plans suivant I'axe
¢. Dans la forme la plus courante, le graphite hexagonal, deux plans consécutifs séparé d’une distance
de 335 pm, présentent un décalage de 142 pm, donnant un empilement dit ABAB. Il s’agit de la forme
la plus stable du graphite. Il existe une forme d’empilement ol le décalage de 142 pm se produit sur
trois feuillets consécutifs, donnant un empilement ABCABC, de structure rhomboédrique. Ces deux
configurations sont présentées en figure 1.20. La derniére configuration est dite turbostratique, lorsque
I’empilement selon I'axe ¢ est aléatoire.
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Figure 1.20: Représentation des mailles et structure (a)hexagonale et (b) rhomboédrique du graphite [172]

Le graphite se trouve sous forme de paillettes polycristallines a I'état naturel, et peut également étre
synthétisé par traitement thermique d’un matériau carboné, appelé graphitation (entre 2000-2500°C)
[171]. Un matériau graphitisable présente une structure suffisamment ordonnée pour permettre une
orientation des unités structurales lors du traitement thermique. Il est par exemple possible de réaliser
la graphitation de noirs de carbone. Il est aussi possible de réaliser le craquage d’hydrocarbures a haute
température et pression. Le graphite produit, appelé graphite pyrolytique, présente une grande
qualité cristalline.

Du fait de sa structure lamellaire, trés anisotrope, les propriétés du graphite varient fortement suivant
que I'on se trouve suivant I'axe a ou c. Par exemple, le module d’Young est estimé a 36,5 GPa dans la
direction paralléle a I'axe ¢, et a 1060 GPa dans la direction normale a I’axe ¢. De la méme maniére, les
conductivités électriques et thermiques vont de 2.10* & 4.10* S.m?, et 5.10% & 9.10> W.m1.K?!
respectivement dans la direction paralléle a I'axe ¢, et vont de 10° 4 3.10° S.m™%, et 2.10% 3 4.10° W.m"
1 K respectivement dans la direction normale a I'axe ¢ [173,174].

Le graphite a pendant longtemps été employé comme renfort dans I'élaboration de matériaux
nanocomposites, mais est peu a peu remplacé par I'un de ses dérivés, le graphéne.

1.1.3.3 Le Graphene

1.1.3.3.1 Structure et propriétés du graphene

Le graphéne est un plan d’atomes de carbone, hybridés sp?. Il est I'élément de base du graphite, ainsi
gue des nano-tubes de carbone et des fullerenes. Un plan de graphéne est présenté en figure 1.21.

Figure 1.21: Représentation d’un Feuillet de graphéne [172].

Bien que la structure en 2 dimensions du plan de graphéene diminue le nombre d’imperfections
possibles, certains défauts de structure existent, comme la présence de défauts de Stone-Wales ou
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guatre hexagones se transforment en deux pentagones et deux heptagones par rotation des liaisons
C-C [175]. D’autres défauts existent, comme des dislocations ou la présence d’atomes de substitution,
comme |'oxygene. La présence de défauts impacte fortement les propriétés physiques du graphene,
mais permet dans certaines situations une augmentation de sa réactivité chimique [175].

La structure particuliere du graphéne implique des propriétés calculées et mesurées originales. En
1947, Wallace a étudié la structure électronique du graphéne, et notamment sa structure de bande
illustrée en figure 1.22. Le graphéene est considéré comme un semi-conducteur a gap nul [175]. Il est
important de noter que la structure électronique du graphéne change rapidement avec I'empilement
des plans pour revenir aux propriétés du graphite a partir de 10 plans.

Figure 1.22: Représentation de la structure de bande du graphéne [176].

Le graphéne étant un semi-conducteur a gap nul, la mobilité des porteurs de charges est trés élevée,
mesurée a 230 000 m2.V1.s1 [177]. Il s’agit de la plus haute valeur mesurée pour un semi-conducteur,
mais cette valeur est a nuancer. Effectivement, suivant la composition du substrat utilisée pour le
dépot, ou la présence de défauts au sein de la structure qui par un phénomeéne de diffusion des
électrons améne une diminution des propriétés de transport, les mesures réalisées peuvent
grandement varier [177]. On note aussi de trés bonnes propriétés de transport thermique, avec une
conductivité thermique de 5300 W.m*.K, supérieure au 2200 W.m*.K? du diamant, valeur la plus
élevée des matériaux massifs [178].

De la méme maniére, le réseau d’atomes en hybridation sp? donne au plan de graphéne des propriétés
mécaniques particulierement intéressantes. Son module d’Young est par exemple égal a celui du
diamant (I TPa), mais le graphéne posséde aussi un allongement a la rupture de 25%, et une excellente
flexibilité. Sa résistance a la rupture est estimée a 48 000 kN.m.kg?, 300 fois supérieures aux aciers
[179,180]. De la méme maniere, le graphéne présente d’intéressantes propriétés optiques, avec une
transparence de 97,7% dans le visible, qui diminue linéairement avec le nombre de plans empilés.

1.1.3.3.2. Les structures associées au graphéne

Comme expliqué plus tot, I'empilement des plans de graphéne impacte fortement les propriétés du
matériau final. Comme il sera montré plus tard, la plupart des méthodes d’élaboration de graphéne ne
permettent pas d’obtenir des plans seuls, mais le plus souvent un empilement de plusieurs plans. Il est
donc utile de maintenir une terminologie spécifique [181] :

e le graphéne bilayer ou trilayer: Structure composée de deux ou trois plans de graphéne de
dimension latérale étendue maintenue en suspension libre ou reposant sur un substrat.

e Few-layers graphene (FLG): une structure similaire a la précédente pour un empilement de
deux a cing plans.

e Multi-layer graphene (MLG) : définition identique pour les empilements de six a dix plans.
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e Nanofeuillets de graphite : s’applique pour les matériaux graphitiques dont l'une des
dimensions est inférieure a 100 nm.

e Nanoruban de graphéne : désigne un plan de graphéne dont les dimensions latérales sont, au
maximum, de 100 et 10 nm.

e Matériaux carbonés graphéniques : englobe I'ensemble des matériaux carbonés constitués
d’atomes hybridés sp?, comme les structures définies ci-dessus, ou encore les carbones
désordonnés, mais aussi le graphite.

1.1.3.4. Elaboration du graphene

De par ses propriétés mécaniques, électriques, mais aussi ses nombreuses applications possibles, de
nombreuses méthodes d’élaboration ont été mises au point, donnant une large gamme de type de
graphéne. Les critéres permettant de juger de la qualité du graphéne obtenue sont la perfection
structurale, la pureté chimique, le type d’échantillon obtenu (sur substrat ou en dispersion), et le co(t
de revient / industrialisation de la méthode. Ces derniéres se divisent en deux principales catégories :
les techniques de croissance supportée, colteuses mais produisant des matériaux de bonne qualité
[182], et les méthodes d’exfoliation, partant d’un graphite et séparant les plans en rompant la cohésion
du cristal suivant I'axe c.

1.1.3.4.1 Croissance supportée

La méthode de croissance supportée permet la croissance de plans de graphéne sur un substrat. Deux
types de substrats sont majoritaires, les métaux de transition, et le carbure de silicium. Dans le cas des
surfaces métalliques, suivant la solubilité du carbone dans le métal du substrat, la croissance peut se
réaliser par ségrégation ou par dépo6t chimique en phase vapeur.

Dans le cas de la croissance par ségrégation, le support métallique est d’abord dopé en carbone, par
exposition a des gaz carbonés ou par carbone solide [183-185], avant d’étre chauffé a haute
température, entre 800 et 900°C, puis refroidi. La solubilité du carbone dans le métal diminuant avec
sa température, une précipitation du carbone en surface du métal est obtenue, impliquant la
formation d’un ou plusieurs plans de graphéne. La précipitation demande un substrat avec une
solubilité du carbone suffisante (de I'ordre de quelque % atomique), comme le cobalt ou le palladium
[183-185]. Cette méthode permet d’obtenir un graphéne de trés grande qualité, mais demande un trés
grand contréle des températures appliquées [186].

Sur les métaux présentant une faible solubilité du carbone, la méthode employée est la CVD (Chemical
Vapor Deposition). La méthode se base sur le dép6t de films minces a partir de la décomposition de
précurseurs gazeux sur un métal chauffé, le plus souvent du cuivre du fait de son faible cout [187-190].
Le précurseur gazeux est absorbé par la surface du métal, et se décompose, le carbone produit se
diffuse en surface du métal pour former les plans de graphéne. La croissance des plans a partir de
plusieurs points de la surface ameéene a la formation de joints de grain dans le feuillet de graphéne,
diminuant ses propriétés thermoélectriques [188]. La croissance sur carbure de silicium consiste a
chauffer a hautes températures un cristal de carbure de silicium soit sous ultravide [191-193] ou sous
atmosphere inerte [173, 194]. La chauffe, entre 1000 et 1500°C, implique la sublimation du silicium en
surface du cristal, le carbone restant se réarrangeant sous forme de plan de graphéne. Le graphéne
obtenu est de tres haute qualité, avec des mobilités de porteur de charge pouvant atteindre 29 000
cm?.Vis?,

1.1.3.4.2 ’exfoliation du graphite

L’exfoliation du graphéne a partir du graphite, de par les stocks importants de graphite naturel et de
synthése, est particulierement intéressante d’un point de vue industriel. De nombreuses méthodes
ont été développées, donnant des qualités de graphéne variées.
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1.1.3.4.2.1 Les méthodes d’exfoliation séche

Les méthodes séches regroupent les exfoliations réalisées sous air ou sous atmosphére neutre. La
méthode la plus connue est I’exfoliation mécanique de Novoselov et Geim [195]. La méthode consiste
a appliquer un ruban adhésif sur du graphite, et de le décoller en isolant un échantillon de plusieurs
plans de graphéne, puis de répéter I'étape précédente jusqu’a obtenir un plan de graphéne isolé par
la suite transféré sur un substrat de SiO,/S; pour analyse. Bien que donnant la meilleure qualité de
graphene, cette méthode est inadaptée a la production industrielle [196].

D’autres méthodes ont été mises au point en voie seche, donnant des graphenes de bonne qualité,
cherchant a dépasser les problemes de production a grande échelle, comme [I'ablation laser ou
I’exfoliation anodique [197, 198].

1.1.3.4.2.2 'exfoliation en phase liquide

Il est possible de réaliser I'exfoliation du graphite dispersée dans un solvant par I'emploi d’ultrasons.
Les forces hydrodynamiques appliquées par les ultrasons créent un phénomene dit de cavitation, donc
la formation de bulles qui vont rompre les liaisons de Van der Waals entre les feuillets de graphéne.
L'une des principales difficultés réside dans le choix du solvant employé, sa caractéristique principale
étant sa tension de surface. Un solvant avec une tension de surface adaptée va ainsi minimiser la
tension interfaciale entre les feuillets de graphéne séparés, et empécher leur ré-agrégation. La valeur
de tension de surface idéale est estimée dans la littérature entre 40 et 50 mJ.m™2,

La méthode classique consiste a disperser la charge de graphite dans un solvant, puis a réaliser une
étape de centrifugation pour isoler et éliminer les charges les plus épaisses. La suspension obtenue est
ensuite traitée aux ultrasons pour obtenir une dispersion de particules d’'une épaisseur entre 1 et 5
plans de graphénes, et un rendement final de 1% de monofeuillet, pouvant monter a 4% dans le cas
de traitement long (supérieur a 300 h). De nombreux solvants ont été employés, comme le N-
méthylpyrrolidone ou le diméthylformamide, qui présente des problemes de toxicité, mais aussi
I'isopropanol et le chloroforme [199, 200]. L’eau ne présentant pas une tension de surface adaptée,
I'ajout de surfactant comme le chlorate de sodium est nécessaire pour réaliser une exfoliation en
milieux aqueux [201-203]. L'emploi de solvants organiques ou d’eau permet la séparation de mono-
feuillets sans introduire de défauts structuraux. D’autres méthodes employant des liquides ioniques
existent, amenant a une bonne exfoliation des feuillets, mais impliquent une fonctionnalisation des
feuillets, et demandent I'emploi de composés plus chers que les solvants organiques [204, 205].

1.1.3.4.3 Exfoliation des dérivés du Graphite

Comme vu précédemment il est possible de réaliser I’exfoliation du graphéne a partir du graphite, mais
les différentes opérations demandent soit des temps de réalisation longs, et/ou impliquent une
production en trés faible quantité. Une solution pour permettre la production en quantité industrielle
est de passer par un dérivé du graphite.

1.1.3.4.3.1 Le graphite intercalé

Le graphite intercalé, parfois écrit GIC, est une charge de graphite présentant des atomes ou des
molécules entre les feuillets de grapheéne le constituant. Cette possibilité vient de la structure
lamellaire du graphite autorisant I'introduction de ces espéeces, appelées insérats, dans les espaces
interplanaires. Les insérats les plus fréquents sont des molécules d’acides ou des métaux alcalins [206,
207]. LUintroduction des insérats entraine une augmentation de la distance entre les feuillets de
graphenes, et diminue l'interaction entre ces derniers. Plusieurs niveaux de GIC sont réalisables,
suivant I'élément intercalé, allant du « first stage GIC », enchainement de plan de graphéne et de
I’agent intercalant, a des paquets de deux a cing plans séparés, appelés « higher-stage GIC » [206-210].
L'intercalation est une réaction d’oxydoréduction, un transfert de charge entre les plans de graphéne
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et les éléments d’insérats. Le GIC dispose d’une conductivité électrique élevée, ainsi qu’une structure
fortement anisotropique [211]. L'exfoliation des charges de GIC s’effectue en deux étapes. La premiere
consiste en un choc thermique rapide qui permet d’augmenter rapidement la température de la charge
sans laisser le temps a l'insérat de se diffuser hors des feuillets. Celui-ci est alors vaporisé au sein du
matériau, impliquant une augmentation locale de la pression, et une séparation des plans de graphéne
suivant I'axe ¢ [211-215]. Lutilisation de micro-ondes existe aussi dans la littérature pour réaliser
I’exfoliation. La charge obtenue aprés traitement est appelée graphite exfolié (EG). L'EG présente une
tres faible densité et une distance élevée entre les feuillets de carbone ainsi qu’une structure en
accordéon, comme observée en figure 1.23 [214-218].

Figure 1.23: Micrographie MEB d’une structure en accordéon d’un graphite exfolié [214]

Il est alors possible de réaliser I'exfoliation de I'EG sur un principe similaire a I'exfoliation du graphite
en phase liquide. L'augmentation de la distance entre les feuillets de graphéne permet de diminuer
I’énergie nécessaire a la séparation des plans [219]. Dans le cas d’un GIC intercalé par des métaux
alcalins, il est possible de réaliser une exfoliation par dispersion dans un solvant polaire. La séparation
des charges est assurée par les interactions électrostatiques entre le solvant polaire et les plans de
graphene chargés négativement. Différents solvants sont employés comme la N-Méthyl-2-pyrrolidone
(NMP) ou le tétrahydrofurane (THF). La principale difficulté de cette méthode est la grande sensibilité
des métaux alcalins a I'oxygéene, ce qui implique de travailler en atmosphere inerte.

1.1.3.4.3.2 Le graphite oxydé

L’oxyde de graphite est le dérivé le plus courant du graphite, souvent employé dans I'élaboration de
nanocomposite. La charge est produite par I'introduction de groupement oxygéne polaire en surface
des plans de carbone. Cet apport en oxygene implique une augmentation de la distance entre les plans
de graphene.

Les graphénes et graphites oxydés sont le plus souvent obtenus par traitement chimique d’une charge
de graphite avec I'introduction de groupements oxygénés polaires en surface des feuillets, augmentant
la distance entre plans et donc leur exfoliation. De nombreuses méthodes existent dans la littérature
donnant différentes qualités d’oxydation et de charge [220-224]. Les méthodes les plus connues sont
les méthodes de Staudenmaier, Hofmann, Hummers et Tour. La méthode de Staudenmaier [222] se
base sur l'utilisation d’'un mélange d’acide nitrique fumant, d’acide sulfurique concentré et de chlorure
de potassium (KClO3). La méthode d’Hofmann [223] est Iégérement différente, remplagant I'acide
nitrique concentré par de I'acide nitrique fumant. La méthode de Hummers se base sur un mélange
d’acide sulfurique concentré, de permanganate de potassium et de nitrate de sodium (NaNOs).
Finalement la méthode de Tour [224] est basée sur une méthode de Hummers avec un mélange d’acide
sulfurique, d’acide phosphorique et de permanganate de potassium.
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Figure 1.24: Les différents chemins de production du graphite oxydé [221]

Plusieurs auteurs ont réalisé la comparaison des GO obtenus par ses différentes méthodes comme
résumé en figure 1.24 [220, 215]. Ainsi, selon Kiang chua C. et al., [220] en 2012, les méthodes de
Hummers et Tour, qui emploient le KMnO4 comme agent oxydant, introduisent une plus grande
guantité de groupements oxygénés, surtout sous la forme de fonction carbonyles et carboxyles,
comparées aux méthodes de Staudenmaier et de Hofmann, basées sur le KClOs. Ling Poh et al., [221]
la méme année, ont montré une différence dans I'espacement des plans des charges de GO obtenues
par les méthodes de Staudenmaier, de Hofmann et de Hummers. Selon leurs travaux, la méthode
présentant la meilleure exfoliation est la méthode de Hummers.

Des nombreuses versions modifiées de cette méthode existent dans la littérature [223-227]. Par
exemple, Marcano et al., [224] ont utilisé la méthode de Tour en augmentant la concentration de leurs
mélanges en KMnQ, et en ajoutant I'acide phosphorique a I'acide sulfurique, ont amélioré I'exfoliation
d’un graphite oxyde. Panwar et al., [225, 226] proposent dans leurs travaux une version modifiée basée
sur un mélange d’acide sulfurique, phosphorique et nitrique et de KMnO,. Encore une fois, une
amélioration de I'exfoliation est observée. Le GO obtenu se présente sous la forme d’un solide jaune.

L’exfoliation de I'oxyde de graphite en oxyde de graphéne est réalisée par traitement thermique [228].
Le GO est chauffé rapidement au-dessus de 1000°C en atmosphére neutre, permettant la
décomposition en CO et CO, des fonctions oxygenes, la pression générée par le traitement assure
I’exfoliation des plans de graphéne. Les feuillets obtenus sont des feuillets de graphéne froissés qui
peuvent étre récupérés apres dispersion dans un solvant [228-230]. Une autre méthode est de réaliser
la sonication de la charge de GO dans un solvant afin de séparer les plans de graphéne oxydé [217,
219, 226]. Du fait de la présence de groupements hydroxyle et époxy en surface et de groupements
carboxylique et carbonyle sur les bords des plans de carbone, les charges de GO présentent une
dispersion améliorée dans I'eau, permettant de réaliser la sonication en milieu aqueux plutét qu’un
autre solvant [229]. L'un des défauts de cette méthode est la diminution de la largeur des plans de
graphene pouvant étre observée [228, 229]. Les charges en suspension colloidale aprés sonication
demandent a étre réduites par des agents tels que I'hydrazine afin de retrouver un niveau de
conductivité proche du feuillet de graphéne pur. Il est aussi possible d’exfolier les charges par agitation
mécanique, mais les quantités produites et les temps de traitement sont beaucoup plus importants
gue ceux des méthodes de sonication [230].
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Il est important de noter que le traitement d’oxydation perturbe le réseau sp? et diminue les
propriétés, notamment électriques. Méme si une partie des groupements oxygénés sont éliminés par
le traitement thermique, une autre partie, notamment les carbonyles et époxy trés stables, ne seront
pas éliminés. De plus, la suppression des fonctions ameéne a la création de lacunes atomiques et de
défauts au sein des plans [226, 233]. La restauration des propriétés du graphéne passe par une étape
de réduction. Les méthodes les plus courantes utilisent I’hydrazine (N2H4) ou I'acide ascorbique qui
permettent d’éliminer 'oxygene résiduel [234-239]. Le graphéne oxydé réduit par traitement
thermique est souvent noté TRGO.

1.1.3.4.4 Décharge plasma et interactions plasma-liquide pour I'exfoliation et la fonctionnalisation des
nano-charges de graphite

Les décharges plasma a linterphase des liquides sont aujourd’hui un sujet de recherche
particulierement intéressant que ce soit en recherche fondamentale ou appliquée. Les interactions
d’un plasma en surface d’un liquide permettent différentes réactions pouvant étre employées dans un
grand nombre de domaines, comme les domaines de I'’environnement, du médical, mais aussi dans le
domaine des matériaux. L'un des premiers travaux sur les interactions plasma/liquide sont les travaux
de Cavendish et al., en 1785 [240]. Durant les derniéres décennies, la recherche sur les décharges
plasma s’est principalement orientée autour des décharges en électrolyse, ou sur la décomposition de
liguide diélectrique sous haute tension [241, 242]. Les décharges plasmas sont une excellente source
d’oxydation, rendant possible la dégradation d’éléments organiques et non organiques dans I'eau
[243].

Les applications des décharges plasmas vont du traitement de I'eau [244], a 'analyse chimique [245,
246], la synthese de nanoparticule [247] ou le traitement de surface [248, 249]. Dans un premier temps
nous allons voir les bases de la physique de la décharge plasma, puis nous regarderons la possibilité
d’employer ces décharges dans la création et la fonctionnalisation de nano-charges de graphite. Cette
partie du chapitre sera moins développée car le procédé employé reste nouveau et peu de résultats
ont été obtenus pour le moment.

1.1.3.4.4.1 Plasma, définition

Le plasma, souvent considéré comme le quatrieme état possible de la matiére se définit comme un gaz
partiellement ou totalement ionisé. Il s’agit donc d’un ensemble d’électrons et d’ions, ainsi que de
molécules et d’atomes excités. Un atome est ionisé lorsque suffisamment d’énergie lui est apporté
pour permettre a I'un de ses électrons de quitter sa couche électronique et de devenir un électron
libre.

L’ionisation compléte d’un gaz implique la production d’un « plasma chaud », alors qu’une ionisation
faible donne la production d’un « plasma froid ». Les plasmas chauds sont dits a I’équilibre
thermodynamique, présentent des températures extrémement élevées, et se retrouvent surtout en
fusion nucléaire. Les plasmas froids ne sont pas a I’équilibre thermodynamique. Différentes sources
d’énergie sont utilisables en laboratoire pour la production de plasma, celle principalement employée
pour les décharges dans les liquides est le claquage électrique.

Ces plasmas sont produits notamment par application d’un champ électrique avec le passage d’un flux
d’électrons qui transmettent leurs énergies aux particules plus lourdes par collision. Si le temps et
I’énergie apportée ne sont pas suffisants les électrons et les autres particules ne peuvent pas équilibrer
leurs températures.

32



Chapitre 1 : Etat de I’art, matériaux et techniques expérimentales

1.1.3.4.4.2 La décharge plasma en surface d'un liquide

Nous invitons le lecteur a voir I'état de I'art de Bruggeman et al., de 2016 sur les interactions plasma
liqguide pour une vision plus compléte du sujet. Dans cette partie ne seront vus que les points les plus
importants pour la suite de ce manuscrit [250].

Dans le cas des plasmas produits par décharges électriques, plusieurs formes de décharges permettent
la production d’un plasma froid, impliquant la création de différentes formes de plasma. Les
parametres de la décharge font ainsi varier la température, la densité électronique, d’atomes et des
molécules excités. De nombreuses formes de plasma existent, allant des décharges par arcs électriques
aux décharges micro-ondes.

Comme indiqué en figure 1.25, de nombreuses interactions plasma/liquide sont possibles suivant le
montage réalisé :

e Décharge directement au sein du liquide.

e Interaction d’un plasma gazeux avec le liquide :
o Sans contact direct avec le liquide
o Avec contact, par couplage électrique, le liquide joue le réle d’électrode
o Par décharge a l'interphase (décharge de surface)

e Plasma multi phase :
o Plasma gazeux avec présence d’une phase liquide, aussi appelé aérosol
o Plasma liquide avec dispersion de bulle de gaz

(B) (C) (D) (E) (F)
TN
= = ...

Figure 1.25: Les différents type de décharges, par Bruggeman et al., (2016) avec en : a) décharge directe, b), c) et d) décharge
d’un plasma gazeux, et e) et f), décharge multi phase. Repris de Bruggeman et al., de 2016 [250]

Bien que certains résultats obtenus par d’autres formes de décharges seront présentés dans la partie
suivante sur I'application des plasmas a I’élaboration et fonctionnalisation des nano-charges, nous
nous concentrerons surtout sur les décharges par plasma gazeux en contact direct avec le liquide par
couplage électrique. Ce type de décharge se fait classiquement a pression atmosphérique et ont fait
I'objet de plusieurs synthéses bibliographique [251-255].

Le cas qui nous concerne ici est la réalisation d’un plasma en extrémité d’une électrode métallique, la
surface de I'eau constituant la deuxieme électrode. Cette configuration est bien présentée dans la
littérature [256]. Dans cette configuration, I’écart entre I’électrode et le liquide est de I'ordre du mm,
avec application d’une intensité entre 5 et 50 mA et des tensions de I'ordre du kV [257]. Une grande
partie de I'énergie de la décharge est dissipée dans le liquide, ce qui conduit a son évaporation, ainsi
gu’a sa dégradation. La décharge se présente alors sous forme de couronne (faible puissance) ou d’arcs
(haute puissance).

L'interaction du plasma gazeux avec le liquide permet la production et I'introduction dans le liquide de
différentes espéeces chimiques. Ce phénomeéne est décrit par différentes théories [258-260]. Par
exemple, une réaction possible dans le cas de I'eau est la production de groupement OH par la
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dégradation des molécules d’H,0, amenant a la formation de peroxyde d’hydrogene pouvant étre
employée pour différents traitements chimiques :

Z*OH—>H202

Les especes produites dans le plasma vont alors par solvatation progressive a l'interphase pénétrer
dans le liquide et en modifier sa composition [260, 261].

Un autre effet intéressant de la réalisation d’'une décharge en surface des liquides est la déformation
de la surface du liquide par I'application du plasma [262-279]. L’application d’un champ électrique a
I'interphase plasma/liquide implique la déformation de la surface de ce dernier, voire méme dans le
cas de décharges pulsées a la formation d’onde acoustique et d’onde de choc au sein du liquide. Ces
ondes se rapprochent des ultrasons employés dans de nombreuses méthodes d’exfoliation des nano-
charges de graphite comme vu précédemment. Certains auteurs notent par exemple lors d’une
décharge en surface d’un liquide une pression locale pouvant atteindre 107 Pa [268-279].

1.1.3.4.4.3 Utilisation de la décharge plasma dans I'élaboration et fonctionnalisation des nano-charges
Comme nous avons pu le voir, 'emploi d’'un plasma en surface ou dans un liquide implique la
production d’un grand nombre d’espéces chimiques possible par la dégradation du milieu. Une des
solutions possibles pour la formation de nano-charges par plasma est de réaliser I'érosion d’une
électrode métallique par la décharge. Les conditions extrémes de la décharge (température, pression,
especes chimiques oxydantes...) érodent les électrodes et impliquent la production de différentes
formes de nano-charges métalliques, comme observé en figure 1.26 et 1.27.

Figure 1.26: Nanoparticules d’alumine, produits dans I'eau entre deux électrodes d’aluminium. [272]
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Figure 1.27: Nanoparticules de a) Ni, b) FePt, c) CoPt et d) CoPt; produit par décharge plasma en électrolyse [273].

Hamdan et al., montrent ainsi que la décharge dans différents liquides (heptane, azote liquide et dans
I’eau), permet la production de nano-charges d’alumine par la dégradation d’une électrode
d’aluminium [270-272]. Les auteurs remarquent que le liquide choisi impacte la forme et la taille des
particules. De la méme maniere Tokushigea et al., ont montré qu’il est possible de produire une vaste
gamme de nanoparticules métalliques suivant le type d’électrode employée et les conditions de
réalisation du plasma [273]. Il est aussi possible de produire des nano-charges non métalliques, comme
des nanostructures de silicone [274] ou de carbone. Des auteurs ont par exemple montré que la
décharge dans un liqguide comme de I’heptane forme des nanoparticules de carbone, ce dernier
provenant soit de la dégradation du liquide lui-méme, soit de I’électrode. Il est possible d’obtenir des
nanotubes [275, 276], des nano-charges sous forme de cornets [277], de sphéres [278] ou nano-
charges de carbone amorphe [279], en fonction des conditions de décharges.

D’autres auteurs travaillant sur I'utilisation du plasma dans le domaine des nano-charges de carbone
ont concentré leurs attentions sur I'exfoliation du graphene a partir du graphite. La méthode la plus
répandue est similaire aux méthodes d’élaboration des nanoparticules métalliques, et passe par
I’érosion d’une électrode de graphite. Lee et al., réalise par exemple |'exfoliation de feuillet de
graphene a partir de deux électrodes de graphite suivant le montage dessiné en figure 1.28 [280].

Thermometer Carbon

Figure 1.28: Montage expérimental pour I’exfoliation du graphéne a partir d’électrodes de graphite par Lee et al., 2014 [280].

Dans leurs travaux, deux électrodes de graphite de haute pureté taillées en cones sont placés a une
distance de 3 mm. Les décharges sont alors réalisées dans de |'eau distillée pour des tensions entre 1
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a 2 kV et des fréquences de décharge entre 10 et 60 kHz. Les auteurs constatent, suivant les conditions
de la décharge, la formation dans I’eau de feuillets de graphene exfoliés provenant des électrodes, ou
de nano-oignons de carbone. Les feuillets de graphéene provenant de I'exfoliation du graphite des
électrodes, alors que les structures en oignons sont associées a la vaporisation des électrodes sous
effet joules et de sa recombinaison due au plasma. Dang Van Thanh et al., ont travaillé avec un plasma
gazeux en surface d’une solution électrolytique comme montré en figure 1.29, mais en conservant les
électrodes de graphite [281]. Dans leurs travaux, une seule électrode est immergée dans le milieu
liguide qui est exfolié par le traitement plasma. Les auteurs suspectent que I'exfoliation est due a la
formation au sein du liquide de bulle d’hydrogéne au niveau de I'électrode. La formation de ces bulles
crée un écart entre les feuillets de graphite, puis a l'intercalation de I'hydrogéne. L’échauffement
rapide impliqué par effet joule lors de la formation du plasma permet une expansion rapide des bulles
et I'exfoliation du graphene. Le mécanisme est proposé en figure 1.30.

Magnetic rotation

Figure 1.29: a) Montage employé pour I'exfoliation du graphite par plasma, b) et c) début et fin d’expérimentation, d) mesure
de conductivité du graphéne formé et e) dispersion de la nano-charge en solution, tiré de Dang Van Thanh et al., [281].
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Figure 1.30: Mécanisme d’exfoliation du graphéne par traitement plasma propose par Thanh et al., [281].

Rao K.S. et al., ont réalisé I'exfoliation électrochimique du graphite dans une solution de sodium
hydroxide/peroxyde d’hydrogéne/eau [282]. Leurs analyses ont mis en évidence le réle important du
peroxyde d’hydrogéne, H,0,, dans I’exfoliation de leurs graphites sous la forme de graphene. Comme
représenté en figure 1.31, Le peroxyde, en réagissant avec les ions HO™ présents dans la solution sous
I'effet du plasma, va permettre la production et 'intercalation d’ions 05 ™. L’écart de potentiel appliqué
au graphite lors de la décharge améne alors I'exfoliation des feuillets de graphene légérement oxydés.
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Figure 1.31: Chemin d’exfoliation propose par Rao K.S. et al., [282]

Nous I'avons vu plus t6t, I'application d’un plasma pulsé en surface de I'eau permet I'introduction dans
le milieu de peroxyde d’hydrogene, ainsi que d’autres especes oxydantes, et la création d’onde de choc
s’apparentant a des ultrasons. L'ensemble de ses éléments seront employés dans le chapitre 3 pour
|’élaboration d’une nano-charge fonctionnalisée. Pour plus de détails sur les possibilités d’emploi des
décharges plasmas dans I'élaboration et la fonctionnalisation des nanoparticules métalliques ou/et
carbone, nous invitons le lecteur a consulter certaines des revues bibliographiques sur le sujet [283,
284].

1.1.3.5 Caractérisation de la fonctionnalisation du graphene/graphite

Comme cela sera abordé en partie 1.4 sur les techniques expérimentales, de nombreuses méthodes
de caractérisation des nano-charges de graphite/graphéne existent. Les deux caractéristiques les plus
importantes a étudier sont la présence de défauts au sein des feuillets de carbones, et la présence de
fonctionnalités, comme des groupements oxygene, en surface des charges.

La méthode classique de caractérisation des défauts d’une nano-charge de graphite/graphéne est la
spectroscopie Raman. Dans le cas d’une nano-charge de graphite et/ou graphéne, plusieurs bandes
caractéristiques sont attendues, comme montré en figure 1.32. La bande G (vers 1580 cm™) représente
les vibrations des atomes dans le plan. Il s’agit d’'un mode toujours actif. La bande D (vers 1335 cm™)
n’apparait pas dans le cas d’un graphite (ou graphéne) monocristallin, et ne s’observe qu’en cas de
joints de grain, de bords de particule ou de défauts au sein des feuillets de carbone [285-287]. Le
rapport d’intensité des deux bandes Ip/ls est un excellent indicateur de la création de défauts au sein
du graphite/graphéne.
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Figure 1.32: Spectre Raman d’un bord Feuillet de graphéne [285].

La troisitme bande est la bande D’ vers 1620 cm™. Cette bande caractérise aussi la présence de défauts,
est d’une intensité directement proportionnelle a I'intensité de la bande D. La derniére bande, la bande
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2D (aussi appelée G’) vers 2700 cm™, est une harmonique de la bande D, et apporte différentes
informations sur le type d’empilement de feuillet de carbone [285]. Le graphite hexagonal présente
une bande 2D double, 4 2675 et 2720 cm?, alors que I'empilement turbostratique présente une bande
2D unique vers 2700 cm™ [287-290]. Il est aussi possible dans le cas d’'un empilement entre 1 et 5
feuillets d’estimer le nombre de plans suivant la forme de la courbe 2D.

L'analyse de la fonctionnalisation des nano-charges est classiquement réalisée grace a I'analyse
thermogravimétrique (ATG) couplée a la spectrométrie de masse. Lors de la chauffe d’une nano-
charges de graphite/graphéne sous atmosphére inerte on suppose que les feuillets de carbone ne
présentent pas de dégradation, et que seules les fonctions chimiques en surface sont émises. Les
groupements chimiques présents en surface des feuillets de carbone vont ainsi se dégrader en
différents gaz suivant leurs natures. Par exemple les différents groupements oxygénés vont se
dégrader soit en CO, soit en CO,, soit les deux, a des plages de températures associées aux
groupements chimiques [291]. Une augmentation de l'intensité du canal m/z associé a I'un de ces gaz
a une température donnée met ainsi en évidence le dégagement du gaz correspondant par
I’échantillon et la présence de certains groupements chimiques. Les différentes fonctions pouvant étre
présentes en surface d’une charge de graphite sont résumées en figure 1.33.
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Figure 1.33: les différentes fonctions oxygénées pouvant étre retrouvées sur une nano-charge de graphite/graphene et les
gaz d’émissions associés [291]

Les analyses de spectrométrie de masse sont réalisées a |'aide d’un spectrometre de masse connecté
au systéme de thermobalance, les gaz émis lors de sa décomposition sont conduits dans la chambre
d’analyse sous ultravide. Les gaz sont alors ionisés par bombardement électronique et sont triés en
fonction de leur rapport masse sur charge (m/z) et collectés pour obtenir un spectre de masse,
représentant le courant ionique détecté pour les différentes valeurs de m/z (canal 28 pour le CO et 44
pour le CO,)
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1.1.4 Elaboration des nanocomposites

L’élaboration de nanocomposites polymére/carbone est une piste de recherche intéressante dans le
développement de nouveaux matériaux pour I'industrie, notamment par I'amélioration des propriétés
mécaniques, de stabilité thermique et de conductivité électrique. De nombreux paramétres
influencent les propriétés finales du matériau, comme le choix de la matrice, de la charge, de la
compatibilité entre les deux... La méthode de dispersion de la nano-charge au sein de la matrice
polymére est tout aussi impactant sur les propriétés finales. Dans cette partie, les différentes
méthodes de dispersion des nano-charges de carbone au sein des matrices polymeres seront décrites
ainsi que leur effet sur la dispersion des nano-charges. Dans une deuxiéme partie, I'impact des nano-
charges sur les propriétés finales en fonction des différentes conditions (taux de charge, taille des
feuillets, niveau d’exfoliation...) sera présenté.

1.1.4.1 La dispersion des nano-charges

De nombreuses méthodes ont été mises au point suivant la matrice polymére employée et les
propriétés visées. Celles-ci, pour la grande majorité, se divisent en trois catégories : les préparations
par polymérisation in situ, les mélanges en solution et les mélanges par voie fondue. Il est important
de noter que ces méthodes se divisent souvent entre celles dites non covalentes, avec une nano-charge
dispersée dans la matrice, et celles dites covalentes, présentant des liaisons chimiques entre la charge
et la matrice.

1.1.4.1.1 Analyse de la morphologie des matériaux nanocomposites

Un lien important existe entre la qualité de la dispersion de la nano-charge au sein de la matrice et les
propriétés mécaniques et de conductivité thermoélectrique. De ce fait, I'analyse de la morphologie
des nanocomposites est une étape importante de leur caractérisation. Il est donc nécessaire de
comprendre les différentes méthodes de caractérisation de la dispersion du graphite et graphéne afin
de comparer la qualité de la dispersion obtenue par les différentes méthodes d’élaboration.

Les techniques expérimentales les plus souvent employées dans I'analyse des nanocomposites sont
les microscopies électroniques a transmission (MET) et a balayage (MEB), mais aussi la diffraction des
rayons X aux grands et aux petits angles (WAXS et SAXS, respectivement). La diffraction WAXS permet
par exemple de mettre en évidence la présence de larges agglomérats par I'évolution de I'intensité des
pics de diffraction caractérisant les nano-charges dérivées du graphite, mais aussi de remonter a
I’exfoliation des feuillets de carbone [292]. Un paralléle intéressant est réalisable entre la dispersion
des nano-charges dérivées du graphite et les nano-charges de silicates déja largement étudiées dans
la littérature [293-296]. Une grande variété de morphologies et de qualités de dispersion peut étre
obtenue selon les conditions d’élaboration et de la compatibilité matrice/charge (figure 1.34).
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Figure 1.34: Représentation des différentes morphologies de nanocomposites possibles pour les nano-charges de silicates
pouvant s’appliquer au graphite : a) phases séparées, b) intercalées, c) exfoliées [294]

Certaines morphologies restent malgré tout difficilement observables, notamment dans le cas des
charges parfaitement exfoliées sous la forme de feuillets de graphene séparés par la matrice polymere,
gue ce soit par diffraction des rayons X (absence des pics de diffraction suite a la disparition de la
structure cristalline du graphite), ou par analyse TEM (contraste charge matrice faible) [293, 298].
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Par exemple, dans leurs travaux de 2010, Huang et al. emploient a la fois les imageries MEB et MET,
pour caractériser la morphologie de leurs nanocomposites PP/GO réalisés par polymérisation in situ et
greffage de catalyseurs Ziegler-Natta en surface des feuillets oxydés de graphéne [297]. La
polymérisation des chafines macromoléculaires de PP se fait alors en surface de ces derniers. La figure
I.35 présentes certaines micrographies tirées de leurs travaux qui mettent en évidence la présence des
nano-charges, ainsi que de caractériser leur dispersion, leur exfoliation, d’estimer le nombre de plans
composant ces charges aprés élaboration, et d’apprécier 'adhésion de la matrice au carbone. Les
auteurs montrent ainsi une tendance a I'agglomération de leurs charges de graphéne oxydés lors de
I’élaboration (clichés c, d et f), et notent une amélioration de la dispersion des charges suite au
traitement chimique proposé dans leurs travaux (clichés g et h).

Figure 1.35: a) nanocomposite PP/GO sous forme de poudre apreés élaboration, b) micrographies MEB d’une surface cryo-
fracturée de PP vierge, c-e) du composite a respectivement 0,42, 1,52, et 4,9 %m. f-h) Micrographies TEM des composites
chargés respectivement a 0,42, 1,52, et 4,9 %m[297].

1.1.4.1.2 Polymérisation in situ

La méthode de dispersion par polymérisation in situ est sans doute la méthode s’appliquant a la plus
grande gamme de matrices polymeres, comme des polyoléfines [299], les polyamides [300], les
polystyrenes [301], le polyméthacrylate de méthyle (PMMA) [302] mais aussi au sein de matrices
thermodurcissables, comme les matrices époxy [303, 304]. Cette méthode est particulierement
indiquée pour les matrices polyméres ne pouvant étre employées dans un mélange fondu d{ a une
instabilité thermique, ou étre dispersées en solution, dans le cas des polymeéres insolubles. La
dispersion se réalise généralement en deux étapes. Dans un premier temps le/les monomeéres sont
mélangés sous forme de poudre ou dans un solvant avec la nano-charge, permettant d’obtenir un
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mélange homogeéne des composants, puis la polymérisation est réalisée pour produire le
nanocomposite final.

La polymérisation in situ pouvant étre employée pour de nombreuses configurations matrice/charges,
un grand nombre de travaux ont été réalisés par cette méthode. Par exemple, Cromer et al., en 2015
ont réalisé la polymérisation in situ d’un polypropyléne (PP) en présence de charges de graphene
exfolié [305]. Dans leurs travaux, un réacteur en acier de 9,5L est employé. La charge de xGnP y est
ajoutée avant d’étre chauffée a 90°C pendant 12h, I'atmosphére du réacteur est alors purgée a I'argon
pour éviter toute pollution gazeuse. Le réacteur est alors placé a 30°C, puis du toluéne et du
methylaluminoxane (MAO) sont ajoutés sous agitation pour obtenir un mélange homogéne. Le
mélange est ensuite saturé en propyléne gazeux sous 3 bars de pression et forte agitation. La
polymérisation est amorcée par 'ajout d’'une quantité controlée de catalyseur métallocéne, tout en
maintenant une température de 30°C et une pression en propylene de 3 bars. Dans la deuxieme
méthode, un réacteur en verre de 100 ml est employé. Le toluéne, le catalyseur métallocene ainsi que
le MAO sont mélangés sous atmospheére contrdlée d’azote pendant 10 min. Le réacteur est alors scellé
et connecté a un collecteur de gaz et placé dans un bain d’eau maintenue a 30°C. Puis du propyléene
gazeux est employé pour purger le réacteur par 15 cycles de 0 a 3 bars, puis la pression est maintenue
a 3 bars. Les matériaux produits par polymérisation in situ montrent de meilleures propriétés
mécaniques qu’un nanocomposite équivalent produit par mélange fondu, avec notamment un
allongement a la rupture supérieur. De plus, Cromer et al., constatent le besoin d’un exces de MAO
pour empécher la contamination des catalyseurs métallocénes par les nano-charges de xGnP lors de
la polymérisation. Leurs travaux mettent en évidence I'impact que les nano-charges peuvent avoir sur
la polymérisation, et la nécessité d’en modifier les conditions afin de maintenir la réaction de
polymérisation.

En 2013, Pol’shchikov et al., ont comparé deux nanocomposites obtenus par polymérisation in situ,
mais par deux méthodes légérement différentes. Dans les deux cas, la nano-charge employée est un
graphéne ‘nanoplatelets’ (GNP) produit a partir de graphite oxydé par la méthode de Hummers (voir
partie précédente). Lors de la premiére élaboration la nano-charge est placée dans le réacteur apres
avoir été chauffée a 200°C, avec du propyléne dissout et le catalyseur métallocene. Dans la deuxiéme
méthode la nano-charge est d’abord dispersée dans du toluene et passée aux ultrasons pendant 10 ou
30 minutes avant d’étre ajoutée au réacteur. Une analyse par spectroscopie infrarouge a montré que
la stéréorégularité de I'iPP obtenue n’est pas influencée par I'ajout de la nano-charge, mais que I'ajout
de I'étape de sonication a grandement influencé la dispersion du carbone au sein de la matrice. La
figure 1.36 présente les micrographies MET des matériaux et de la dispersion de la nano-charge. Le
cliché b) présente une diminution de la taille des charges de GNP suite a I'étape de sonication sur un
temps cumulé de 20 minutes, alors que les clichés c) et d) montrent qu’un temps cumulé de 60 minutes
impligue une augmentation de I'agglomération des charges. Les deux gammes de matériaux
présentent un seuil de percolation proche (entre 2 et 3 %vol.), mais les matériaux traités par ultrasons
présentent une conductivité électrique supérieure et un plus grand impact de la charge sur les
propriétés mécaniques avec un meilleur allongement a la rupture, et sur la cristallisation du matériau,
avec une température de cristallisation supérieure [306].
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Figure 1.36: Micrographies MET de nanocomposites iPP/GNP produits par polymerisation in situ avec : (a) ajout simple de la
charge GNP (1,1 %vol.), (b) charge GNP traitée par ultrasons pendant 20 min (0,9 %vol.) et (c) et (d) pendant 60 min (0,1
%vol.) [306].

Comme dit en début de partie, il est possible lors de I’étape de polymérisation, d’introduire des liaisons
covalentes entre la nano-charge de carbone et la matrice polymére. Huang et al., en 2010 ont par
exemple réalisé la polymérisation in situ d’un polypropyléne avec du graphéne oxydé s’assurant de la
création de liaisons covalentes (figure .37 [297]). En effet, la nano-charge de graphéne oxydé avait été
traitée par des réactifs de Grignard ce qui a permis le greffage des catalyseurs Ziegler-Natta en surface
des feuillets. Ces liaisons covalentes contournent la possible incompatibilité entre la nano-charge, ici
polaire (GO), et la matrice polymeére non polaire, conduisant ainsi a une meilleure exfoliation et
dispersion de la nano-charge.
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Figure 1.37: Fabrication d’un nanocomposite PP/GO par polymérisation Ziegler-Natta in situ [297].

La polymérisation in situ peut étre aussi employée pour obtenir un trés haut niveau d’exfoliation des
feuillets de carbone d’une charge de graphite intercalé (GIC), ou de graphite expansé (EG) grace a
I'intercalation de molécules de monomere entre les feuillets. Cette méthode est parfois appelée dans
la littérature « polymérisation par intercalation » et se rapproche de précédents travaux réalisés sur
les composites polymeres/argiles [293]. Les molécules de monomeére sont alors intercalées en plus des
métaux alcalins pour les charges de GIC ou dans les feuillets en accordéons des EG [307]. Il est
intéressant de noter que dans le cas des charges de GO, la distance entre les feuillets de graphene
oxydé est estimée entre 0,6 et 0,8 nm, soit supérieure a celle d’une charge de graphite classique (0,34
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nm). Cette distance permet I'intercalation de molécules de monomeére, voire de chaines de polymeéres
[297, 308]. Cette possibilité est particulierement vraie dans le cas des polyméres polaires, comme le
polyvinylalcool (PVA) [309-310].

La principale difficulté de I'élaboration par polymérisation in situ est la grande complexité de sa mise
en ceuvre, ainsi que sa grande consommation en énergie, ce qui la rend difficilement applicable a la
production de grands tonnages [311, 312].

1.1.4.1.3 Intercalation en solution

La deuxieme méthode d’élaboration est I'intercalation en solution. Elle permet elle aussi d’obtenir
d’excellents résultats de dispersion mais aussi d’exfoliation. Cette méthode est applicable dés que la
matrice polymére est soluble dans un solvant, comme par exemple les polyéthylénes (PE) [313, 314]
ou les PS [315, 316]. Cette méthode se déroule en deux étapes simples. Dans un premier temps, le
polymeére et la nano-charge sont dispersées dans un méme solvant. La faible viscosité du mélange,
permet d’obtenir une bonne homogénéité de dispersion avant la seconde étape qui consiste en
I’extraction du solvant.

Cette méthode est excellente dans le cas ou le solvant de la matrice polymére est I'eau. La
fonctionnalité des feuillets de carbone GO autorise alors une bonne dispersion des charges au sein de
I’eau et par sonication, leur exfoliation. Cette méthode est par exemple employée par Salavagione et
al., qui en 2009 ont produit un nanocomposite de PVA / graphite oxydé réduit (RGO) par intercalation
en solution [317]. Dans ces travaux, trois configurations ont été réalisées : PVA/graphite, PVA/GO et
PVA/RGO. Les charges oxydées ont été produites par la méthode de Hummers. Les résultats mettent
en évidence une importante diminution de I'agglomération des charges en passant du graphite simple
au GO puis au RGO. La meilleure dispersion est atteinte pour la configuration PVA/RGO, avec un seuil
de percolation électrique de 1 %m.

Dans le cas d’une configuration charge/matrice/solvant optimale, il devient possible d’obtenir
d’excellents résultats de dispersion, ainsi que des seuils de percolation électrique tres bas, inférieurs a
0,07 %vol [313]. Dans les travaux de Pang et al. en 2010, des particules de PEHD sont enrobées de GO
fonctionnalisées par la méthode de Hummers modifiée, ce qui a permis de créer un réseau percolé
méme a faibles taux de carbone (Figure 1.38). Ce résultat est aussi visible avec I'évolution de la
conductivité représentée en figure .39 avec une importante augmentation entre les matériaux a 0,005
%vol et 0,076 %vol, et un seuil de percolation estimé a 0,070 %vol.

Figure 1.38: Micrographie optique du nanocomposite a matrice PEHD pour différents taux en GO : a) 0,05 %vol., b) 0,076
%vol. et c) 0,15 %vol. [313]
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Figure 1.39 : Evolution de la conductivité électrique en fonction de la fraction volumique en GNP d’un nanocomposite a
matrice PEHD. [313]

La principale difficulté de cette méthode d’intercalation en solution est le nombre limité des solvants
utilisables. De plus, seules les matrices polymeres possédant une solubilité permettant
I’'homogénéisation du mélange peuvent étre employées. De plus, dans le cas de certains polymeéres
difficilement solubles comme le PP, |'utilisation de solvant polluant tel que le xylene est nécessaire. La
méthode d’intercalation en solution nécessite alors d’évaporer de grandes quantités de solvant
organique rendant la méthode peu écologique et difficilement adaptable a la production industrielle
de nano-composite [318].

1.1.4.1.4 Mélange fondu

L’élaboration par mélange fondu est la méthode la plus souvent rencontrée dans la littérature pour
I’élaboration des nano-composites polymeére/GNP, car elle reste la plus facile a mettre en ceuvre et
autorise la production d’une grande quantité de polymére. Il s’agit aussi de la méthode d’élaboration
la plus respectueuse de I'environnement car elle ne nécessite pas I'utilisation de solvant. L’extrusion
est donc la méthode privilégiée pour une production a I'échelle industrielle. Elle permet une
production en continu, la nano-charge pouvant soit étre ajoutée en entrée ou en sortie d’extrudeuse,
et est adaptative, le profil des vis et la température pouvant étre ajustés.

Tout comme la méthode d’intercalation qui ne peut étre employée dans le cas de polymeres peu ou
non solubles, le mélange fondu n’est pas utilisable pour un matériau présentant une instabilité
thermique trop prononcée. Malgré cette difficulté, cette derniere reste applicable pour de trés
nombreuses matrices telles que le PP [319], le PET [320], le PA [321, 322] et le PS [323]. Le principal
défaut reste la moins bonne qualité de dispersion des charges ce qui induit des seuils de percolation
généralement plus élevés qu’avec les méthodes précédentes. Cet état de fait est essentiellement d(i a
la haute viscosité du mélange.

Le parametre le plus évident a modifier pour améliorer la dispersion des nano-charges au sein d’'une
extrudeuse est la vitesse rotation des vis. Dans leurs travaux, Khanam et al. ont montré en 2016 une
amélioration des propriétés mécaniques et de la conductivité électrique de nano-composites
PEBD/GNP avec I'augmentation de la vitesse de rotation des vis [324]. Il est a noter que I'amélioration
des propriétés est tres limitée aux hautes concentrations en carbone.

Une seconde piste d’amélioration est, comme dans les autres méthodes d’élaboration, I'utilisation
d’ultrasons qui peuvent soit étre employés en amont de I'extrusion pour assurer le mélange homogene
d’un polymere sous forme de poudre et de la nano-charge de carbone, soit lors de I'extrusion [325,
326]. Cette derniere solution a été employée en 2018 par He et al. pour produire un nanocomposite
présentant un taux élevé de carbone entre 9 et 15%m. La figure 1.40 présente le procédé d’extrusion
a vis simple utilisé couplé a un systeme d’ultrasons [325].
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1.Ultrasonic generator 2.Piezoelectric transducer
3.Amplitude transformer horn 4.Barrel 5.Heater 6.Pressure sensor

7.Temperature sensor 8. Die 9.Single screw extruder

Figure 1.40: Schéma du montage pour I’élaboration par extrusion utilisant les ultrasons [325]

Les auteurs constatent que 'augmentation de la concentration en carbone sans application d’ultrasons
amene a lI'augmentation du nombre et de la taille des agrégats. L'emploi d’ultrasons implique une
amélioration de la dispersion et méme de I'exfoliation des charges a partir d’une puissance appliquée
de 300 W comme observé sur la figure 1.41. Un dernier résultat intéressant observé par les auteurs est
gu’une augmentation de la vitesse de rotation de I'extrudeuse durant le traitement par ultrasons
diminue la dispersion de la charge.

Figure 1.41: Micrographies MEB de différents composites PP/GNP sans ultrason (a) a 9 %m., (b) 12 %m., (c) 15 %m., et avec
ultrasons (100 W) (d) a 9 %m., (e) 12 %m., (f) 15 %m. [325]

Cette évolution se retrouve aussi dans les travaux de Zhong et al. en 2016 sur la production de
nanocomposites PP/nano-charge de carbone [326]. Dans leurs travaux, trois nanocomposites a base
polypropyléne ont été réalisés en faisant varier la nature des charges : GNP, nano-tubes de carbone
(CNT), et noir de carbone (CB). Dans les trois situations, une extrudeuse bis-vis équipée d’une zone de
traitement par ultrasons est utilisée pour I'élaboration. Les résultats montrent une réponse différente
suivant la nano-charge employée. Alors que les nanocomposites PP/GNP présentent une légére
amélioration de la dispersion, les nanocomposites PP/CNT et PP/CB donnent une amélioration de leur
dispersion plus importante. De la méme maniére, une diminution de la résistivité électrique est
observée pour chaque matériau, mais de maniére plus importante pour les matériaux PP/CNT et
PP/CB. Chaque nano-charge montre donc une réaction différente a 'emploi d’ultrasons. L’explication
proposée par les auteurs est que les vibrations créées par ultrasons interagissent avec les cavités
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présentes en surface et a l'intérieur des agglomérats, permettant leur séparation. Leurs estimations
de la porosité au sein des agrégats, 0,98 cm?/g, 0,45 cm3/g et 0,04 cm3/g, respectivement pour les
charges de CNT, CB et GNP, sont en accord avec ce postulat.

Une troisieme solution est le passage par la préparation de masterbatchs qui consiste en un premier
mélange polymeére/charges a haute concentration pouvant dépasser les 75 %m. Ce premier mélange
est ensuite dilué lors de I’extrusion pour atteindre la composition du mélange visé. Cette méthode est
une solution pour I'élaboration de nanocomposite employant une matrice a faible compatibilité avec
les nano-charges de carbone comme le polypropyléne. Il est, par exemple, possible d’employer une
matrice proche pour I'élaboration du masterbatch, mais disposant d’une meilleure compatibilité.
Rosehr et al. ont en 2018, employé un polypropyléne atactique (aPP) pour faciliter la dispersion d’un
graphite dans une matrice d’iPP [327]. Un masterbatch de aPP allant de 50 a 80%m en carbone a été
réalisé par intercalation en solution dans du toluéne. Le mélange est ensuite employé lors de
I’extrusion pour produire le nanocomposite final. Une amélioration de la dispersion de la nano-charge
est atteinte avec la disparition des agglomérats habituellement obtenue pour un composite élaboré
sans masterbatch. Une excellente compatibilité charge/matrice existe grace a I’'aPP resté a la surface
des charges limitant la réagglomération des plans de carbone. Niveau morphologie semi-cristalline,
comparé avec un mélange iPP/graphite élaboré par mélange fondu sans étape de masterbatch, une
diminution de la cristallinité avec I'augmentation de la fraction d’aPP au sein du mélange est mesurée.

Dans le cas du polypropyléne, la matrice la plus souvent employée pour améliorer la compatibilité avec
les nano-charges carbonées est le polypropylene greffé avec de I'anhydride maléique (PP-g-MAH).
L'anhydride maléique est un groupement chimique pouvant étre greffé aux chaines
macromoléculaires de nombreux polymeres pour y apporter de nouvelles fonctionnalités. Pour
|’élaboration du nanocomposite, la polarité des molécules de MAH qui fait défaut aux polyoléfines
améliore la dispersion de la nano-charge quelle que soit la méthode d’élaboration choisie [38, 328,
329, 330]. Une autre possibilité amenée par I'ajout de MAH a I'élaboration de nanocomposites est la
création de liaisons covalentes entre la matrice et la nano-charge en particulier lorsque I'un ou I'autre
présente des groupements azotés telles que des amines et des amides. Cette réaction va par exemple
apporter de nouvelles fonctionnalités au polymére [75], améliorer le mélange d’un copolymere [69],
ou réaliser la réticulation d’'une matrice [331]. Hsiao et al. utilisent cette réactivité de maniére a
transformer leurs charges de TRGO (thermally reduced graphene oxide) en nceuds de réticulation
chimique [84] par le chemin réactionnel indiqué en figure 1.42. Comparé a un composite réalisé sans
opération de greffage, les matériaux finaux présentent une meilleure dispersion, une meilleure
compatibilité matrice/charge, mais aussi une augmentation du taux de cristallinité et de la
température de fusion. D’autres variantes existent dans la littérature sur des principes proches pour
créer les liaisons covalentes matrices/charges [328, 332, 333]. Yuang B. et al. utilisent dans leurs
travaux de I'octadecylamine (ODA) et montrent une amélioration de la résistance aux chocs de 100%
et de la résistance a la traction de 30%.
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Polypropylene-gralted-TRGO TRGO-1,6-diaminohexane

Figure 1.42: Elaboration d’un polypropyléne greffé TRGO [84].

1.1.4.1.5 Comparaison des méthodes d’élaboration

De nombreux auteurs ont réalisé la comparaison des différentes méthodes d’élaboration des
nanocomposites polyméres/carbone [293, 305, 311, 312, 315, 334, 335, 336] et, de maniére générale,
la méthode par polymérisation in situ apparait comme la plus intéressante du point de vue du seuil de
percolation et des propriétés finales du matériau. Kalaitzidou et al. en 2007 et 2008 ont comparé trois
méthodes d’élaboration de nanocomposites base PP : I'intercalation en solution classique, I'enrobage
de la matrice par la charge, et le mélange fondu [335, 336]. D’aprés leurs résultats, I'intercalation en
solution, par ses variantes avec enrobage, donne de meilleures propriétés mécaniques, ce qui
s’explique par une meilleure dispersion et des différences de morphologie des matériaux finaux. Les
figures 1.43 illustre la différence de dispersion, avec la présence d’agrégats pour les matériaux par
mélange fondu.

Figure 1.43: Imagerie MEB de la surface de fracture d’un composite PP-EG réalisée par (a) mélange fondu et par (b) enrobage
[335]

Bien qu’apparemment moins intéressante que les autres méthodes, I'élaboration par mélange fondu
reste I'une des plus privilégiées car finalement la plus simple a mettre en place sans I'utilisation de
solvant chers et polluants. Plusieurs variantes des différentes méthodes, comme I'emploi de
masterbatch ou I'enrobage de la matrice par la charge avant I'élaboration sont de bonnes pistes
d’amélioration pour obtenir les propriétés souhaitées.

La tableau I.3 résume les avantages et les inconvénients des trois méthodes principales d’élaboration
développées précédemment.

Tableau 1.3: Récapitulatif des avantages et inconvénients des principales méthodes d’élaboration des nano-composites

Méthodes d’élaboration Avantages Inconvénients
Polymérisation in situ Faible taux de percolation et haut niveau de | Demande une installation plus lourde que
dispersion de la nano-charge les autres techniques
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Hautes propriétés électriques et | Impliqgue une consommation de grande
mécaniques quantité d’énergie.

Applicable a de nombreuses matrices | Difficilement applicable a grande échelle
insolubles ou thermiquement instables

Mélange en solution Présente une meilleure dispersion que les | Demande I'évaporation de grandes
méthodes fondues ainsi que de meilleures | quantités de solvant et I'emploi de
propriétés mécaniques méthode de dispersion longue (ultrasons)

Difficilement applicable a la production
industrielle
Limitée par le nombre de solvants
possibles
Mélange fondu La méthode la plus simple pour la | Grande difficulté pour obtenir de faibles
production en quantité industrielle taux de percolation et améliorer la

Dispose d’un important jeu de parametres | dispersion, ce qui impacte grandement
permettant de faire varier les conditions | les propriétés finales
d’élaboration.

1.1.5 Influence de la nano-charge sur les propriétés du nanocomposite

1.1.5.1 Influence des charges sur la microstructure semi-cristalline

Dans le cas de I’élaboration d’'un nanocomposite employant une matrice polymére semi-cristalline,
la/les nano-charges de carbone sont connues pour impacter la cristallinité du matériau, que cela soit
sur le taux de cristallinité, I’épaisseur des lamelles cristallines et/ou de la cinétique de cristallisation
[317, 332, 336, 337]. C'est par exemple le cas du PP pour lequel les plans de carbone se comportent
comme des agents nucléants, mais aussi comme un élément limitant la mobilité macromoléculaire, et
donc la taille des lamelles cristallines [306, 325, 326, 336, 338]. Zhao et al. en 2014 observent par
exemple que la présence des charges de graphite permet la nucléation en surface mais surtout en bord
des feuillets de graphéne a des températures plus élevées que les matériaux purs, méme a des
concentrations trés faibles. Cette localisation de la cristallisation en bord des feuillets de graphéene
s’explique par la présence d’un plus grand nombre de défauts dans la structure de la charge, offrant
un plus grand nombre de points de nucléation possible. Les auteurs montrent de la méme maniere
une diminution de la taille des structures cristallines du fait de I'espace limité entre les plans de
carbone.

Figure 1.44: Cristallisation isotherme a 130°C d’un iPP vierge (a) a (c), ét d’un composite PP/GNP a 0,01 %m. (d) a (f) en
fonction du temps (t=0 min, 1 min et 2 min)[336].
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Les travaux de Kalaitzidou et al., 2008 confirment ces résultats sur la cristallisation d’un PP chargé par
différentes nano-charges de graphite, une d’un diamétre de 1 um, 'autre de 15 um. La figure 1.44
démontre que la vitesse de cristallisation du PP augmente significativement avec I'ajout de graphite,
triplant entre un PP vierge et un PP chargé a 0,01 %m, celle-ci est multipliée par 6 pour des
concentrations de 1 %m. Comme montré sur la figure 1.45, I'augmentation de la vitesse de
cristallisation implique une diminution de la taille finale des sphérolites [336].

7z 5! — ]
Figure 1.45: Morphologie semi-cristalline a) d’un iPP vierge 20 min et b) d’'un PP/GNP ¢ 0,01 %m, 3 min aprés cristallisation
isotherme complete a 130°C [336].

D’une maniére générale, on note une augmentation de la température de cristallisation avec
I"augmentation de la concentration en carbone. Cette augmentation est d’autant plus importante que
les feuillets de graphite/graphéne présentent un faible diameétre [336, 339, 340, 341, 342]. De la méme
maniére certains auteurs constatent une augmentation de la température de fusion et du taux de
cristallinité de leurs polymeres. Cette évolution n’est pas systématiquement observée, et dépend en
grande partie de la taille des charges employées. De maniére générale, une charge présentant un grand
aspect de surface (le rapport du diametre sur I'épaisseur) va fortement limiter la mobilité des chaines
macromoléculaires, et ne permet pas I'augmentation du taux de cristallinité ou de I'épaisseur des
lamelles cristalline [38, 326, 333, 336, 339-344]. L'effet de la nano-charge va aussi dépendre des
conditions d’élaboration du nanocomposite. Dans leur travail de comparaison des méthodes
d’élaboration, Cromer et al. en 2015 comparent une méthode de mélange fondu et de polymérisation
in-situ, et montrent que dans les deux situations une augmentation de la température de fusion de
leurs iPP donne lieu a un taux de cristallinité plus élevé en fonction de la fraction massique croissante
en particules de carbone. Cette augmentation est deux fois plus importante pour les matériaux
obtenus par mélange fondu [305]. Bafana et al. en 2017 ont quant a eux montré une diminution du
taux de cristallinité ainsi qu’une faible variation de la température de fusion de leurs matériaux
élaborés par intercalation en solution [318].

De la méme maniére, Hsiao et al. en 2011, dans leurs travaux sur le greffage des nano-charges de
graphéne oxydé réduit thermiquement (TRGO), montrent qu’il existe une forte différence entre les
matériaux PP/TRGO sans liaisons covalentes et les matériaux PP/PP-g-TRGO pour lesquels des liaisons
covalentes entre matrice et nano-charges sont créées assurant une meilleure compatibilité [84]. La
figure 1.46 présente le thermogramme de cristallisation de leurs différents matériaux. La charge de
TRGO non traitée montre tout d’abord (a 0,1 %m) un impact négatif sur la cristallinité avec une
diminution de son taux et de la température de cristallisation T¢, puis un léger effet nucléant a plus
forte concentration (3 0,5 %m) avec une augmentation de Tc de 0,6°C. Cette évolution, plutot
négligeable confirme la trés faible interaction entre le PP et la charge de référence. La faible
compatibilité entre la charge de TRGO et la matrice iPP limite le réle nucléant de la nano-charge en
bloquant la diffusion des chaines d’'iPP en surfaces des feuillets de carbone [345, 346]. Au contraire,
les composites iPP/PP-g-TRGO montrent un effet positif de la charge méme a faible concentration (0,5
%m) avec une augmentation finale de Tc de I'ordre de 3°C et du taux de cristallinité de 7%. Les auteurs
associent cette différence de comportement a la création de liaisons covalentes entre les charges et la
matrice et par la présence de groupements maléiques n’ayant pas réagi amenant a la formation de
liaisons non covalentes avec les présents en surface des feuillets de carbone. Ces liaisons, en diminuant
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I'énergie interfaciale entre iPP et TRGO, facilitent I'alignement des chaines macromoléculaires de I'iPP
et leurs cristallisations en surface du TRGO.
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Figure 1.46: Thermogrammes DSC en refroidissement contrélé (10°C/min) illustrant la cristallisation du a) iPP/TRGO et du b)
iPP/PP-g-TRGO en fonction de la fraction massique de charges [84].

Cette différence de comportement met en évidence I'importance de la compatibilité entre la matrice
et la charge a la fois dans la qualité de la dispersion obtenue, comme cela a été vu dans la partie 1.2.4,
mais aussi sur I'évolution de la morphologie semi-cristalline, en augmentant I'effet nucléant de la
nano-charge.

Dans le cas du polypropyléne, d’autres effets sont parfois observés. Certains auteurs constatent par
diffraction des rayons aux grands angles une augmentation de I'intensité relative des pics de type (0x0),
qui est généralement associée a un alignement des chaines de PP en surface des feuillets. Un autre
effet observé est l'augmentation de la cristallisation du matériau sous sa phase B. En effet,
I"augmentation de la viscosité du matériau impliquée par I'ajout de la nano-charge et le cisaillement
impliqué par la présence du carbone permet de réunir les conditions nécessaires a la cristallisation du
PP sous sa phase B [38, 87, 325, 327, 332, 333, 336, 339, 344, 347]. Par exemple, Kalaitzidou et al.,
constate que leurs charges de 1 um de diametre, a faible concentration (0,01 % m), implique la
cristallisation du matériau sous sa phase 3, mais pas a des concentrations supérieures (1 % m), alors
que I'ajout de la charge de 15 pum, méme a des concentrations supérieures (10 % m) le permettent
[336]. Les auteurs expliquent cette évolution par le nombre de points de nucléation, trop grand pour
le matériau a3 1 % m de charge 1 um, impliquent une cristallisation trop rapide du matériau pour
permettre la cristallisation de la phase B.

1.1.5.2 Influence des nano-charges sur les propriétés mécaniques

L'une des conséquences de I'ajout d’'une charge a une matrice polymeére, particulierement pour une
nano-charge de carbone, est la modification des propriétés mécaniques de la matrice. Comme dans la
partie précédente consacrée a I’évolution de la microstructure, de nombreux éléments vont impacter
les propriétés mécaniques, comme le taux de charge ou la compatibilité entre charge et matrice. De
maniere générale, les résultats de la littérature indiquent que I'ajout d'une charge de
graphite/graphéne va fortement impacter le module d’Young des matériaux polyméres, avec une
augmentation suivant la concentration en charge. Cette évolution s’accompagne d’'une amélioration
de la résistance a la traction des matériaux et d’'une augmentation de 'endommagement volumique,
au détriment de I'allongement a la rupture. Cette évolution est expliquée par la diminution de la
mobilité macromoléculaire du polymere, et par la transmission de la contrainte de la matrice a la nano-
charge [292, 305, 310, 311, 321, 326, 328, 333, 335, 339-355]. De maniéere intéressante, certains
auteurs constatent une diminution des valeurs de modules au-dela d’une concentration en nano-
charge dépendant fortement des conditions d’élaboration [311, 333, 327, 348, 353]. Cette diminution
s’explique par la tendance des charges a I'agglomération aux grandes concentrations, favorisant la
décohésion matrice/charge. Ce phénomene est attribué a une « percolation mécanique » de la charge
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[349] ce qui indique que plus les qualités de dispersion et d’exfoliation sont élevées plus les propriétés
mécaniques obtenues sont améliorées [305, 335, 336, 354].

D’autres auteurs ont cherché a déterminer I'importance de la taille des nano-charges sur les propriétés
mécaniques finales des nanocomposites, au travers du diametre des charges, ou de leurs surfaces
libres [311, 336, 340, 342, 356, 357]. Jun et al. montrent par exemple que I'ajout d’'une charge de type
GNP de large diamétre (>150 um) a 1,3 %m ne va pas permettre une augmentation importante du
module d’Young d’un PP, seulement de 514 MPa a 540 MPa, mais diminue fortement son allongement
a la rupture de 908% a seulement 17% et n’apporte pas d’amélioration significative des autres
propriétés mécaniques. Dans une autre étude ces mémes auteurs ont comparé 4 types différents de
GNP, se différenciant par leur diametre, mais aussi par leurs facteurs de forme, définis comme le
rapport du diametre de la charge par son épaisseur, entre 0,4 et 10. L’évolution de ces deux
parameétres implique une variation de la surface libre des charges. Ce parameétre permet de mettre en
évidence I'importance de la surface de contact entre la charge et la matrice leurs descriptions sont
données dans le tableau 1.4. Les concentrations massiques en nano-charges de leurs nanocomposites
vont de 1 a 10%m [339].

Tableau 1.4: Dimensions et propriétés physiques des différentes GNP étudiées par Jun et al., (2018) [339]

Nomenclature H100 M25 M5 C300
Diameétre, D (um) >150 >25 >5 >2
Epaisseur, e (nm) ~15 ~6-8 ~6-8 ~5
D/e (x1073) 10 3,6 0,7 0,4
Surface libre (m?/g) | 50-80 120-150 120-150 300
50 50
H100 M25
40 401
T w
< 30 L 30
2 2
4 o
b 204 # 20
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Figure 1.47: Evolution contrainte/déformation de différents composites PP/GNP avec a) H100, b) M25, c) M5, et d) C300,
pour une concentration volumique allant de 2,1 a 9,3%, des travaux Jun et al., [339]
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La figure 1.47 récapitule I'évolution des propriétés mécaniques des différents nanocomposites. On
remarque que les matériaux de la gamme GNP H100 montrent une augmentation du module d’Young
avec |'augmentation de la concentration en carbone, mais une diminution importante de la résistance
a la traction, la ou les trois autres matériaux montrent une amélioration des deux parametres. Dans
toutes les configurations, ces évolutions se font au détriment de I'allongement a la rupture. La grande
taille des charges de H100 explique leur effet sur la résistance a la traction des nanocomposites. Les
feuillets de carbone sont plus sujets aux replis lors de I'élaboration et a 'agglomération. A contrario,
les charges de plus petite taille impliquent une amélioration de la résistance a la traction, le maximum
étant atteint pour les nanocomposites chargés par le GNP du type C300, la charge la plus petite, mais
présentant la plus grande surface libre. Par conséquent, a taux de charge équivalents, il apparait dans
leurs études qu’une charge de plus petite taille va impliquer un meilleur transfert de la contrainte
mécanique appliquée.

D’une maniére plus générale, plus une charge va présenter une surface libre importante, plus le renfort
des propriétés mécaniques sera important [311, 335, 339, 342, 356-359]. Cette importance de la
surface libre permet d’expliquer la chute des propriétés mécaniques en cas de mauvaise dispersion
des nano-charges, et surtout en cas d’agglomération de ces dernieres : une mauvaise dispersion des
charges diminue la surface libre offerte par ses derniers a la matrice et donc leur role de renfort. De
plus, la formation de gros agglomérats implique la création d’une porosité initiale accélérant les
mécanismes de rupture décrit en partie 1.2.2, et diminue encore une fois I'allongement a la rupture.
Cette importance de la surface libre est I'une des raisons de I'utilisation de nano-charge de graphene,
qui semble plus indiquée a I'amélioration des propriétés mécaniques que les charges plus classiques
comme le noir de carbone ou les nano-tubes, car présentant une surface libre supérieure, mais aussi
comparer a d’autres charges minérales [297, 301, 308].

Pour d’autres auteurs, le transfert de la contrainte de la matrice vers la nano-charge, ainsi que le
module d’Young des nanocomposites, sont indépendants des propriétés mécaniques intrinseques de
la nano-charge car dépendent directement du facteur de forme de la charge, et donc de sa surface
libre, mais aussi de la compatibilité charge/matrice [304]. Effectivement la modification de la
compatibilité entre charge et matrice influence grandement I'effet des nano-charges sur les propriétés
mécaniques des nanocomposites. Les polyméres présentant une forte compatibilité, comme les
matrices polaires (PVA, PMMA, PAN) ou les matrices époxy, sont connus pour les importantes
augmentations de leurs modules d’Young lors de I'ajout d’une charge mais aussi de leurs températures
de transition vitreuse. Cette évolution est particulierement visible dans le cas des nano-charges de GO,
du fait de la création de liaisons physiques (comme des liaisons hydrogenes) entre la matrice et les
fonctionnalités présentent en surface du carbone [310, 311, 321, 349, 350, 351]. Dans le cas d’une
matrice comme le PP, présentant une faible compatibilité avec les nano-charges de carbones, I'emploi
d’une matrice intermédiaire permet d’augmenter cette compatibilité ainsi que le transfert de la
contrainte a la charge. C'est par exemple le cas dans les travaux de Rosehr et al. sur I’'emploi de chaines
d’aPP dans I'élaboration de masterbatchs aPP/GNP [327]. Les auteurs constatent que le greffage de
courte chaine d’aPP en surface de leurs nano-charges permet d’augmenter de manieére significative la
compatibilité entre charge et matrice, et ainsi I'allongement a la rupture de leurs nanocomposites. Il
est intéressant de constater que I'allongement a la rupture est d’autant supérieur que la fraction
massique en aPP est grande. La présence des chaines d’aPP en surface du carbone assure un meilleur
transfert de la contrainte et limite le phénoméne de décohésion charge / matrice au sein du
nanocomposite. D’autres auteurs emploient différents groupements chimiques tels que I'anhydride
maléique (le plus couramment rencontré dans le cas du PP) qui assurent une meilleure dispersion des
nano-charges ainsi que de meilleures propriétés mécaniques par la formation de liaisons physiques
entre la matrice et la charge [329].
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1.1.5.3 Influence de la nano-charge sur les propriétés électriques des nanocomposites

Le principal avantage des nano-charges de carbone comparé a la plupart des autres nano-charges
employées dans I'élaboration des nanocomposites provient de leurs excellentes propriétés
intrinseques de conductivité électrique [329]. Cependant, du fait de leur forte tendance a
I’agglomération lorsque leur concentration augmente, les propriétés notamment mécaniques (cf.
partie 1.2.5.2), mais aussi électriques sont fortement altérées. Il est donc nécessaire d’obtenir les
meilleures conductivités électriques possibles aux faibles concentrations. La meilleure méthode
consiste a améliorer la dispersion de la nano-charge afin de limiter au maximum I'agglomération. Cet
impact de la dispersion sur les propriétés électriques s’explique par les difficultés rencontrées dans
I’obtention d’un réseau percolé [360, 361].

1.1.5.3.1 Réle de la percolation

Suite a I’élaboration du nanocomposite, trois configurations sont possibles selon la concentration en
carbone et la qualité de la dispersion. A concentration suffisamment faible, les nano-charges sont
séparées par un important volume de matrice isolante ne permettant pas la création d’'un chemin de
percolation, la conductivité du matériau est alors proche de celle de la matrice vierge. Avec
I"augmentation du taux de charge, le contact de charge a charge devient possible jusqu’a la formation
d’un réseau continu au travers du matériau. La concentration limite de cet état est appelé seuil de
percolation, on parle alors de réseau percolé. La conductivité électrique du nanocomposite subit alors
une brusque augmentation. Au-dessus de ce seuil, la conductivité du matériau se stabilise a des valeurs
proches de la conductivité de la nano-charge. Au réseau percolé s’ajoute un phénomeéne dit de
« tunneling » se produisant dans le cas de charges proches (pour des distances <10 nm), permettant
la conductivité électrique avant la formation du réseau percolé par contact [361-364]. La figure 1.48
représente les différentes configurations possibles. La configuration (a) correspond au cas d’une
mauvaise dispersion des charges, avec la formation d’agglomérats, et une mauvaise distribution, les
charges n’étant pas correctement réparties au sein de la matrice, cette configuration ne permet pas la
percolation électrique. Dans le cas de la configuration (b), les nano-charges présentent une meilleure
distribution au sein de la matrice, en se répartissant mieux au sein de la matrice, mais la dispersion
reste insuffisante pour permettre la percolation électrique. La configuration (c) présente I'évolution
inverse, avec une meilleure dispersion des charges, mais aussi une distribution autorisant un contact
charge a charge permettant la percolation. Cette configuration est optimale a faible concentration.
Finalement, la configuration (d) présente une configuration extréme en cas de parfaite distribution et
dispersion des nano-charges. Dans cette configuration, la trop grande distance entre les charges ne
permet pas la formation du réseau de percolation.
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Figure 1.48: Représentation schématique des possibles distributions et dispersions des charges au sein d’une matrice
polymére [362]

Le phénomene de percolation est influencé par de nombreux parametres, allant du choix de la matrice
polymeére a la compatibilité charge/matrice, en passant par la méthode d’élaboration, mais aussi le
facteur de forme de la charge employée. Par exemple Potts et al. en 2011 ont comparé les seuils de
percolation électrique les plus bas obtenus dans la littérature pour différentes configurations
polymeére/charge toutes dérivées du graphéne. Leurs principales conclusions sont reproduites dans le
tableau 1.5 [311]. Il est intéressant de noter que le plus bas seuil de percolation rapporté est atteint
pour une valeur de 0,15%m de GO dispersés dans une matrice de polyéthylene [306].

Tableau 1.5: Comparaison de différents taux de percolation obtenus en fonction des configurations matrice/charge [308].

Matrice polymére  Nano- Seuil de percolation Référence
charge (%m)
Epoxy Funct. EG 1.0 [304]
Nylon-6 GO 0.5 [365]
Poly aniline (doped) GNP 0.7 [366]
Polycarbonate TE-GO 0.3 [324]
Polyéthyléne R GO 0.15 [306]
Polyéthyléne TEGO 1.0 [320]
téréphtalate
Poly méthyl GNP 0.7 [302]
méthacrylate
Polypropyléne GNP 0.7 [335]
Polystyrene Funct. GO 0.2 [315]
Poly vinyle alcool R GO 0.5 [317]
Poly vinyle chloride GNP 14 [367]
Poly vinylidene TE-GO 2.0 [368]
fluoride
Polyuréthane TE-GO 0.6 [293]

1.1.5.3.2 Evolution de la conductivité électrique des nanocomposites

De nombreux parameétres influencent les propriétés électriques d’'un nano-composite, comme par
exemple la taille de la charge, mais aussi sa dispersion [326, 335], la compatibilité charge/matrice, ainsi
que la cristallinité du matériau en cas de matrice semi-cristalline. Dans certaines configurations il est
ainsi possible d’obtenir des conductivités électriques de I'ordre du S.cm™ [330, 339, 344]. Dans les
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travaux de Kalaitzidou et al. en 2008, plusieurs niveaux de dispersion ont été obtenus par mélange
fondu mais aussi par élaboration en solution. Une forte différence du seuil de percolation est
observée : a 5 %vol pour le mélange fondu, et entre 0 et 3 %vol pour le mélange en solution (figure
1.49) [335].
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Figure 1.49: Evolution de la conductivité électrique au sein de nanocomposites PP/GNP suivant la méthode d’élaboration
utilisée [335].

De nombreux auteurs montrent également |'effet déterminant de la taille des charges sur le
phénoméne de percolation [335, 336, 334, 369-371]. Certains constatent que les charges de petites
tailles n’impliquent pas de modification des propriétés électriques. Plus la charge présente un grand
aspect de surface, plus le seuil de percolation est atteint a des faibles concentrations. Il est intéressant
de noter ici que cette évolution en faveur des charges de grand diamétre va a contre-sens des
évolutions des propriétés mécaniques et de la microstructure, préférant des charges de petits
diametres. Pour I'élaboration d’un nano-composite, un compromis doit donc étre trouvé suivant les
propriétés électriques et mécaniques visées.

Enfin, la morphologie semi-cristalline des nanocomposites impacte aussi les seuils de percolation
électrique. En effet, Kalaitzidou et al. ont montré qu’un seuil de percolation 4 a 5 fois plus petit est
atteint pour un méme matériau mis en forme par un refroidissement lent (0,3°C.mint) comparé a un
matériau refroidi rapidement (20°C.min). Cette variation importante s’explique a [’échelle
microstructurale par la formation des sphérolites qui en cas de refroidissement rapide seront
nombreux et de petite taille et vont se former en surface des nano-charges et ainsi compromettre la
formation du réseau de percolation, 1a ou un refroidissement lent impliquera la formation de gros
sphérolites entre les charges, plus favorables a la percolation. De la méme maniére, la création de
liaisons covalentes entre la charge et la matrice apportant une meilleure dispersion, une diminution
du seuil de percolation peut étre attendue [84, 329, 347]. Li et al,. divisent par deux le seuil de
percolation de leurs nanocomposites par 'emploi d’'un compatibiliseur.

1.1.5.4 Evolution de la résistance thermique et propriétés chimiques des matériaux

Une autre conséquence de I'ajout d’une nano-charge de carbone, notamment pour les charges de
graphites/graphénes et leurs dérivées est 'amélioration de la stabilité thermique de la matrice
polymeére. Les phénomeénes physiques a l'origine de la dégradation thermique des matériaux
dépendent en grande partie de leurs natures. Dans le cas des polymeres, de nombreux éléments
peuvent ainsi influencer la dégradation d’une matrice, comme la perméabilité a certain gaz, le taux de
cristallinité, la présence d’une réticulation... La dégradation thermique des polymeres se traduit le plus
souvent par une réaction d’oxydation de la matrice et de rupture de chaines dues a I'’échauffement
thermique. Les mécanismes d’oxydation étant majoritaires, la dégradation thermique des polymeéres
se produit a plus basse température en atmosphére contenant de I'oxygéne qu’en atmosphére neutre,
comme I’hélium [372-377]. Par exemple Gijsman et al. ont montré que I'oxygéne peut pénétrer au sein
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la structure macromoléculaire d’un polypropyléne sur plusieurs millimétres et ainsi influencer
grandement la décomposition thermique de la matrice [378, 379].

La dégradation thermique des polymeéres peut prendre plusieurs formes suivant la structure des
chaines macromoléculaires. Les principaux mécanismes sont la rupture aléatoire de la chaine associée
a une rupture et une oxydation aléatoire le long de la chaine macromoléculaire, la rupture en extrémité
de chaine associée a la séparation/oxydation d’'un monomére en extrémité de chaine, la séparation de
groupements latéraux, comme par exemple les groupements méthyles du PP, et la réticulation des
chaines sous l'effet de la chaleur. Du fait de la présence des groupements méthyles latéraux, le
polypropyléne est moins stable thermiquement que le polyéthyléne. Les principaux mécanismes de
dégradation du PP sont la rupture aléatoire de chaine et la séparation de groupes latéraux. Cette
dégradation est amplifiée par la concentration en oxygéne au sein de la matrice [378, 380].

Les nano-charges de graphite et de graphéne, du fait de leur faible perméabilité au gaz, et notamment
a l'oxygéne, limite la diffusion des gaz de combustion au sein du nanocomposite, retardant les
phénoménes de dégradation, et augmentant la stabilité thermique du matériau. Il est facile d’observer
cette évolution par analyse thermogravimétrique sous air (ATG) par une augmentation de la
température de dégradation du matériau avec le taux de charge. Comme montré sur la figure 1.50,
Bafana et al. en 2017 obtiennent ainsi une augmentation de la température de dégradation d’un iPP
par I'ajout de graphene [318].
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Figure 1.50: Evolutions des pertes de masses mesurées par ATG sous air d’un iPP pur et de ses nanocomposites chargés a
différents taux de charges graphene [318].

Il est a noter que cette augmentation de la température de dégradation ne suit pas une augmentation
linéaire avec le taux de charge, mais plutdét de maniére importante aux faibles concentrations pour
atteindre rapidement une limite [313, 340, 343, 351, 353, 359]. Cette évolution s’explique par I'effet
des charges sur la perméabilité aux gaz du nanocomposite, surtout a I'oxygéne. Les feuillets de
graphene quand exempts de défauts sont parfaitement imperméables aux molécules gazeuses, et
bloquent la diffusion au sein de la matrice [371]. Les nanocomposites sont donc d’excellents candidats
en tant que matériaux de protection contre la corrosion, sous forme de film protecteur [381]. On note
aussi ici une variation de I'effet de la charge en fonction de sa taille (Cf. figure 1.51) [316, 367, 382,
383]. La diminution de I’épaisseur de la nano-charge permet une augmentation de la surface
d’interaction entre charge et matrice et augmente l'effet sur la résistance thermique. Il est aussi
intéressant de noter que la création d’'une meilleure compatibilité matrice/charge implique une
meilleure diffusion de I'énergie thermique dans la matrice et améliore également la résistance
thermique du composite. Hsiao et al., 2011 constatent que I'ajout de 0,1 %m. d’'une charge de TRGO
induit une augmentation de la température de dégradation thermique d’un iPP. Cette propriété n’est
favorisée que si la charge est greffée a la matrice.
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Figure 1.51: Analyses ATG sous air de différents composites PP/GNP pour des GNP de tailles différentes (ordre croissante de
taille : G5, KNG 150, KNG 180) (Beuguel et al., 2018) [367].

Notons finalement que la grande différence entre les températures de dégradation du polymere et de
la nano-charge donne accés, apres élaboration, au taux massique de charge en regardant le
pourcentage de masse restant apres dégradation compléte de la matrice polymeére.

1.2 Les matériaux de I'étude

1.2.1 Les polypropylenes greffés anhydride maléique
Dans cette étude, deux polypropylénes greffés anhydride maléique (PP-g-MAH) ainsi que deux
molécules de polyéther-amines ont été employées.

Le premier PP-g-MAH est 'Orevac® CA 100, fourni par I’entreprise Arkema, un PP-g-MAH greffé a 1
%m. Ce matériau sera noté CA 100 dans les différents chapitres de cette étude. Dans la fiche technique
fournie par Arkema pour ce matériau, un allongement a la rupture de 12% et une résistance a la
traction de 22 MPa sont indiqués [384]. Ces propriétés mécaniques, largement inférieures a un iPP
classique, confirment le comportement mécanique fragile de ce PP-g-MAH. De la méme maniére,
plusieurs auteurs estiment sa masse molaire moyenne en nombre a8 Mn = 25 000 g.mol™ [385, 386].
Cette masse molaire, 2 a 4 fois inférieure a un iPP classique, confirme la dégradation des chaines
macromoléculaires suite au greffage du MAH. Son taux de cristallinité est estimé par DSC a 55% (+ 3%),
composé uniquement de la phase a du PP. La concentration en MAH est calculée a 1,16 %m a partir
de la teneur en oxygéne du matériau mesurée par analyse élémentaire.

Le deuxieme PP-g-MAH employé dans cette étude est le Eastman™ G-3015 de I'entreprise Eastman™.
Ce PP-g-MAH sera noté G 3015, et présente une concentration en MAH théorique de 3 %m.
Contrairement au CA 100, la fiche technique fournie par Eastman™ ne donne aucune information sur
les propriétés mécaniques du matériau [387]. Sa masse molaire moyenne en nombre est estimée a Mn
= 24 000 g.mol™ [388, 389]. Son taux de cristallinité est mesuré par DSC a 55% (+ 3%), et sa
concentration en MAH est estimée a 2.9 %m.

1.2.2 Les polyéthers amines

Les deux molécules employées comme agent réticulant sont toutes deux fournies par I'entreprise
Huntsman. La premiére est une polyétherdiamine formée d’un copolymeére de tétrahydrofurane (THF)
et de propyléne glycol (PPG), nommée Jeffamine® THF 100. La deuxieme molécule est une
polyéthertriamine nommée Jeffamine® T3000 composée de propyléne glycol (PPG). Le tableau 1.6
présente les différentes propriétés des deux agents réticulants. Ces deux molécules ont été
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sélectionnées pour leurs compositions et structures. Comme montré par Colbeaux et al., les molécules
linéaires permettent une meilleure réactivité des amines avec les groupements MAH [73]. De plus, la
valeur élevée de masse molaire des molécules employées implique une plage de stabilité thermique
large, assurant I'emploi de ces molécules lors de I’extrusion sans risquer d’évaporation ou de
dégradation de I'agent réticulant.

Tableau 1.6: Propriétés des différents agents réticulants.

Masse Temperature Masse
. . . de .
Molécule : Formule chimique molaire , . Volumique
4,  dégradation 1
(g.mol™) . (g.ml?)
(°Q)
THF 100 HZN’K%OW/ﬂo/\/\%&O\)%o/\rNHQ 1000 238 0.976 [390]

H2N>—\
NH,
(0] 5 O/—<Z
T 3000 o 3000 235 0.996 [391]
y
H N>_/

X+y+z = 50
2

1.2.3 La nano-charge de carbone

La nano-charge de carbone employée est un graphite GNP fournie par la compagnie Knano (Xianen,
China), vendue sous le nom commercial KNG-180. Ce GNP est obtenu par l'intercalation d’un graphite
par de I'acide sulfurique et traitement thermique pour obtenir un graphite expansé qui est ensuite
exfolié par ultrasons pour former les nano-charges finales. Les informations fournies par le fabricant
indiquent un diameétre des nano-charges compris entre 8 et 100 um de diametre, pour une épaisseur
inférieure a 100 nm, et une densité de 2,25. La caractérisation de cette nano-charge sera réalisée en
chapitre 3.

1.3 Technique expérimentale et matériaux de |'étude

Afin de caractériser les différents matériaux (nano-charges, matrices réticulées, nano-composites) de
cette étude, de nombreuses techniques de caractérisation ont été déployées. D’autres travaux réalisés
au sein de I'Institut Jean Lamour ayant déja présenté ces techniques, que cela soit dans la
caractérisation des matériaux polymeres ou des nano-charges de carbone, nous invitons le lecteur a
les consulter pour une description plus détaillée [155-157, 172, 320, 392, 393]. Dans ce chapitre seront
surtout présentées certaines techniques expérimentales nouvellement employées du fait des
particularités des matériaux et nanocomposites élaborés.

1.3.1 Détermination du taux de gel

La mesure du taux de gel est une analyse normalisée (ASTM D2765 [394]) fréquemment rencontrée
dans I'étude des polyéthylenes réticulés. La méthode a été scrupuleusement appliquée dans cette
étude afin de caractériser la réticulation des différentes matrices de polypropyléne réticulées. Le
montage expérimental est décrit sur la figure 1.52.
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—

A—ldentification tag and fine wire attached to cage.
B—Reflux condenser.

C—Ring stand clamp.

D—Water inlet.

E—Ground-glass or cork joint.

F—Large-mouth round-bottom flask.

G—Variable transformer.

H—Water outlet.

I—Ring stand.

J—Decahydronaphthalene or xylene.

K—Heating mantle.

L—120-mesh wire cage containing the specimen.

Figure 1.52: Montage expérimental de la détermination du taux de gel, selon la norme ASTM D2765 [394]

L'extraction de la fraction soluble a été réalisée dans du xyleéne. Ce solvant a été sélectionné car
permettant une dissolution efficace de la fraction soluble du polypropylene et permet une dissolution
compléte des matrices vierges et de I'agent réticulant (cf partie 1.4). De plus sa température
d’ébullition (140°C) est suffisamment faible pour éviter la fusion des échantillons de polyméres.

Le protocole de la mesure comporte plusieurs étapes :

e Dans un premier temps, un rectangle de tissu métallique (cuivre) est replié de maniére a
former un sac qui est scellé sur deux cotés afin d’obtenir un cube d’environ 1 cm de c6té. Le
sac est pesé et sa masse est notée W;.

e Un échantillon du matériau a caractériser, d’environ 300 mg, est placé dans le sac. La masse
globale du sac et de I'échantillon est notée W,.

e Le dernier cO6té ouvert du sac est finalement plié et puis scellé par une agrafe, pour refermer
la cage autour de I’échantillon. La masse finale du sac est notée Ws.

e lacage est ensuite placée dans un ballon rempli de suffisamment de solvant pour assurer une
compléte immersion de I'échantillon. L’échantillon est suspendu par un fil de cuivre
permettant d’éviter qu’il ne tombe au fond du ballon, ce qui limiterait la séparation des
fractions soluble et insoluble. Le solvant est alors porté a ébullition pendant 8 h. Une colonne
a refroidissement assure 'immersion du sac.

e Apres extraction de la fraction soluble de I’échantillon, ce dernier est placé dans une étuve a
150°C pour permettre I'évaporation du solvant piégé dans la fraction insoluble. Sa masse
finale, apres séchage, est notée W,.

La fraction soluble du matériau est alors estimée par la formule :
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_ W3—-W,
(1-F)(Wz—-Wy)

X100 (1.5)

Avec F la fraction massique du matériau non organique, c’est-a-dire les charges minérales ou charge
de carbone (dans notre cas F est le taux massique en graphite/graphéne). Le taux de gel est alors égal
a 100-E. Son évolution permet de mettre en évidence le niveau de réticulation des différentes matrices
suivant les conditions d’élaboration.

Il est important de ne placer dans les sachets de cuivre que des échantillons monobloc, et de laisser
dans le sac un volume disponible plusieurs fois supérieur au volume initial de I'échantillon. Lors de
I’extraction, ce dernier va gonfler du fait de I'absorption du solvant et si le volume du sachet est
insuffisant, sortir du sac de cuivre faussant I’estimation du taux de gel.

1.3.2 La Spectroscopie infrarouge FTIR

La spectroscopie infrarouge est souvent utilisée dans la caractérisation des polyméres du fait des
informations qu’elle fournit pour I'analyse chimique des molécules. Ces fréquences correspondent aux
fréquences de vibrations fondamentales des différents groupes et liaisons atomiques des molécules
organiques. Dans cette étude, un spectrometre IRAffinity-1S de SHIMADZU a été utilisé. Le spectre IR
a été réglé sur 64 accumulations pour la gamme longueurs d’onde 400 3 4000 cm™, avec une résolution
de 4cm™. La lumiére, lors de la mesure, est envoyée depuis une source vers un interférométre, ici de
type Michelson. La lumiére plus ou moins absorbée par I'échantillon en fonction de la composition
chimique sera détectée par un détecteur IR. Les mesures sont réalisées sur des échantillons de 50 a
200 um d’épaisseur mis en forme sous presse.

L'interférogramme est analysé par transformée de Fourier pour finalement obtenir un spectre IR. La
présence d’'un groupe chimique dans un matériau est identifiable par la présence des bandes
vibrationnelles du spectre lui correspondant. Dans le cas de I'iPP, les pics caractéristiques, que cela soit
de sa configuration de chaine, la présence potentielle de polyéthylene... a été particulierement étudiée
[395].

Le tableau .7 donne les bandes vibrationnelles attendues dans I'étude de la réaction de
fonctionnalisation. Les spectres obtenus sont normés par 'intensité de la bande a 998 cm™ du

polypropyléne.

Tableau 1.7 : Attribution des bandes vibrationnelles pour les différents groupements chimiques de la réaction [73, 75,
82, 395-397]

Band location (cm1) Group assignment

1550 -NH2 amine

1650 Amide -C=0 strech

1670 -NH2 amine

1700 Imide —C=0 asymmetrical stretching
1715 Acid —C=0 stretching

1735 -C=0 carbonyl associated with OH group
1770 Imide —C=0 symmetrical stretching
1780 Anhydride —C=0 symmetrical stretching
1860 Anhydride —C=0 symmetrical stretching
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1.3.3 L'Analyse Calorimétrique différentielle a balayage (DSC)

La technique de Calorimétrie différentielle a balayage, ou DSC (pour differential scanning calorimetry)
est une technique employée pour caractériser les changements de microstructure d’un polymeére par
I’étude des phénomenes thermiques accompagnant ces transitions. Parmi les changements
observables, les plus importants sont la fusion (transition endothermique du premier ordre), la
cristallisation (transition exothermique du premier ordre), et la température de transition vitreuse
(transition cinétique et thermodynamique).

L'instrument utilisé dans cette these est une DSC Q200 de la marque TA Instruments possédant un
four unique. Deux creusets sont placés au sein de I'appareil, un vide servant de référence, et un
contenant I'échantillon a analyser (entre 5 et 20 mg). La différence de flux de chaleur entre les deux
creusets est mesurée par I'appareil lors d’un cycle thermique, permettant de remonter a différentes
informations sur la microstructure de I'échantillon. Les variations de flux thermiques en fonction de la
température, aussi appelé thermogramme, sont étudiés, le flux thermique est exprimé en W.g™.

La calibration de la machine est réalisée par un échantillon d’indium. Les mesures sont réalisées sous
flux d’azote (50 mL.min!) pour assurer la stabilité de I’échantillon. Le cycle thermique employé est
comme suit :

e Une premiere chauffe allant de 30°C a 200°C a une vitesse de chauffe constante de 10°C.min"
1

e Un maintien de I'échantillon a 200°C pendant 5 min afin d’assurer une température
homogeéne.

e Un refroidissement de 200°C 4 30°C a une vitesse de 10°C.min™.

e Un maintien de I'échantillon a 30°C pendant 5 min.

o Une deuxieme chauffe allant de 30°C a 200°C a une vitesse de chauffe constante de
10°C.mint.

La premiéere chauffe permet I’étude de la microstructure initiale du matériau qui dépend de I'histoire
thermomécanique du matériau, notamment des conditions de mise en forme. Le refroidissement
permet I'étude de la cristallisation du matériau et d’obtenir un état cristallin standard permettant une
comparaison des différents matériaux. La seconde chauffe le comportement standard du polymeére est
étudié. Dans le cas de I’étude d’un matériau semi-cristallin, comme le polypropyléne, les températures
de fusion (T¢) et de cristallisation (T¢) sont estimées au sommet des pics endo et exotherme. Le taux de
cristallinité xc est estimé grace a la valeur de I'enthalpie de fusion AHy, par I'intégration de la courbe du
flux de chaleur en fonction de la température lors de la fusion. Le taux de cristallinité est calculé suivant
la formule suivante :
AH

¢ = a0 (1.6)

Avec AH{ I'enthalpie de fusion du matériau 100% cristallin.

L'épaisseur des cristallites est déterminée par la température du pic de fusion selon la formule
de Gibbs-Thomson :

—_ 70 20,
T = TP~ ) (1.7)

Avec T; la température de fusion mesurée par DSC, T la température de fusion d’un cristal infinie,
estimé 3 460°K pour la phase a du PP, o. I’énergie de I'interphase liquide cristal estimé a 0.0496 J.m,
AH{P I'enthalpie de fusion du matériau 100% cristallin, a 165 J.g™* pour la phase a du PP, L. I'épaisseur
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des lamelles cristallines et p. la densité de la phase cristalline, 0.9361g.cm™. Il s’agit ici de mesurer
I’épaisseur majoritaire, des lamelles d’épaisseurs variables autour de cette valeur moyenne [21, 398].

1.3.4 La Technique de fractionnement thermique (SN/SSA)

La technique SSA, ou fractionnement thermique par recuits successifs a été développée par Arnal et
al. pour permettre la caractérisation de la microstructure semi-cristalline des polymeéres [399, 400].
Elle permet I'étude de la capacité a cristalliser des chaines macromoléculaires lorsque celles-ci
présentent des irrégularités ou des défauts tels que des co-monomeres, une réticulation, un greffage
de groupements latéraux... [331, 401-404]. Dans cette thése, le protocole SSA est employé afin
d’étudier I'effet de la réticulation et des nano-charges de carbone sur la cristallinité des différentes
matrices.

La SSA se base sur un traitement thermique permettant la séparation des lamelles cristallines en
populations de différentes tailles. Tout d’abord, une température de départ doit étre sélectionnée
grace au protocole d’auto nucléation SN (Self-Nucleation) développée par Fillon et al. [404]. Le
protocole SN est la répétition d’'un méme cycle thermique montré en figure 1.53 et détaillé ci-aprés:

e |’histoire thermomécanique du matériau est effacée par une chauffe a une température
supérieure d’au moins 25°C a la température de fusion du matériau (200°C pour les différents
polypropylénes) et est maintenue pendant 5 minutes. L'échantillon est ensuite refroidi a
10°C.mint 3 une température de 60°C maintenue pendant 3 minutes.

e Le matériau est ensuite chauffé & 10°C.min* jusqu’a une température définie Ts supérieure a
la température de fusion du matériau d’au moins 10°C (180°C pour les polypropylénes de cette
étude). Cette température est maintenue pendant 5 minutes.

e Le matériau est de nouveau refroidi a 60°C a une vitesse de refroidissement de 10°C.min™.

e (Ces trois étapes sont répétées en diminuant la température T, de 1°C par cycle. La premiere
chauffe de chaque cycle permet I'analyse de la microstructure obtenue lors du cycle
précédent.

. —
200
160
160
140 ]

120 4

Temperature (°C)

100

80

60

t (min.)
Figure 1.53: profil de température d’un cycle du protocole SN [331]
Les résultats obtenus par le protocole SN permettent d’étudier la fusion d’un polymere semi-cristallin
en la divisant en trois différents domaines (figure 1.54) [331, 404]. Chaque domaine est caractérisé par

une microstructure finale, homogéne ou hétérogene. Les températures limitant ces domaines sont
notées Ts; et Ts,.

e Domaine 1 (Di) : Ts>Ts:. Dans ce domaine, une fusion compléete du matériau est obtenue, sans
cristallinité ou germe de nucléation résiduel. Lors du traitement d’auto-nucléation, les étapes
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réalisées pour une Ts comprise dans ce domaine présenteront toujours les mémes exothermes
de cristallisation.

e Domaine 2 (Dy): Ts1>Ts>Ts;. Dans ce domaine, le polymere est partiellement fondu et un
décalage de la cristallisation vers les hautes températures est observé avec la diminution de Ts
ainsi qu’une diminution des enthalpies de cristallisation et de fusion des microstructures
obtenues apres traitement [402, 404]. Ce domaine se traduit par une cristallisation purement
homogene lors de I'étape de recuit.

e Domaine 3 (Ds3) : Ts2>Ts. Dans ce domaine, le matériau est partiellement fondu et les lamelles
cristallines restantes sont sujettes a des phénomenes de recuit. On note notamment
I"apparition d’un second pic de fusion pour I'endotherme de fusion de fin de cycle. Ce domaine
présente donc a la fois une cristallisation homogeéne et hétérogéne lors de I'étape de
refroidissement.

Heat flow (W/g)

. T . T .
150 160 170 180
Temperature (°C)

Figure 1.54: Schéma représentant les différents domaines de fusion déterminés par le protocole SN pour le matériau CA 100
[331].

Grace au changement observé, il est possible de déterminer les températures T; et Ts; permettant de
réaliser le protocole SSA. L’évolution observée pour le matériau CA 100 est montrée en figure .55 a
titre d’exemple. On observe le décalage vers les hautes températures de cristallisation lors du passage
des domaines 1 a 2, puis de I'apparition d’'un second pic de fusion lors du passage des domaines 2 a 3.
Les températures Ts; et Tsx sont estimées respectivement a 170 et 167°C pour le CA 100, 171 et 165°C
pour le G 3015.
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Figure 1.55 : Thermogrammes de a) cristallisation et b) de fusion en seconde chauffe des cycles SN appliqué au matériau CA

100 [331].

Le protocole SSA, comme indiqué en figure 1.56 est divisé en plusieurs étapes :

L’historique thermomeécanique du matériau est effacé par une chauffe rapide de I'échantillon
a 200°C pendant 5 minutes. Le matériau est ensuite refroidi a 60°C a une vitesse de 10°C.min"
! permettant d’obtenir un état semi-cristallin standard équivalent pour chaque échantillon
avant fractionnement thermique.

L’échantillon est chauffé a 10°C.min jusqu’a la température Tsfixée a 1°C au-dessus de Ts; puis
est maintenue a cette température pendant 5 minutes.

L’échantillon est ensuite refroidi 8 10°C.min* & une température de 60°C.

L’échantillon est chauffé a 10°C.min* jusqu’a la température T;-5 °C puis est maintenue 3 cette
température pendant 5 minutes.

Les deux derniéres étapes précédentes sont répétées en diminuant la température de recuit
de 5°C a chaque cycle jusqu’a atteindre une température en dessous du début de
I’endotherme de fusion du matériau (7 cycles au total dans le cas des matériaux de cette
étude).

La derniére étape est une chauffe a 10°C.min! jusqu’a 200°C permettant la fusion des
différentes populations cristallines créées par les différents cycles de fractionnement
thermique.

o —
200
180
160
140

120 4

Temperature (°C)

10°C/min

100 +

80

] 1 1 1 Thermal fractionation ]
40 L] 1 1 M 1 1 1 v 1
t (min.)

60 -

Figure 1.56: Profil de température du protocole SSA [331].
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Le thermogramme de la derniere chauffe permet I'analyse des différentes populations de lamelles
cristallines obtenues. Apres déconvolution des différents pics de fusion grace au logiciel Fityk, la
répartition de la cristallinité entre ces populations est déterminée par les enthalpies de fusion
correspondantes, ainsi que les épaisseurs de lamelles cristallines grace a I’équation de Gibbs-Thomson.

1.3.5 La Diffraction des rayons X

L'analyse par diffraction des rayons X aux grands angles, ou WAXS, est une technique de caractérisation
des matériaux non destructive, permettant I'étude de leur microstructure. La méthode d’analyse se
base sur I'application d’un faisceau de rayon X sur un échantillon, et se caractérise par une diffusion
élastique, permettant I'analyse de la microstructure du matériau. L’analyse WAXS permet notamment
I"analyse d’éléments de I'ordre du nanométre ou inférieur, pour identifier le taux de cristallinité d’un
matériau polymere, mais aussi I’état initial de la texture des échantillons.

Lors de cette analyse, par I'emploi de rayon X, la diffraction est un cas particulier de la diffusion par les
plans cristallins de la phase cristalline suivant la loi de Bragg. Suivant cette loi, quand un faisceau de
rayon X rencontre un plan cristallin d’indice de Miller (hkl), de distance interréticulaire dny, et suivant
un angle incident 6, ce plan diffracte s’il est en position de Bragg, Ce qui signifie que la valeur de ses
facteurs de structures est non nul et qu’il vérifie la relation suivante :

nil = Zdhkl sin @ (18)
Avec n I'ordre de diffraction (entier naturel) et A la longueur d’onde du faisceau incident.

Trois dispositifs expérimentaux ont été employés au cours de cette étude. Dans un premier temps, les
matrices polyméres réticulées mais non chargées ont été analysées par le dispositif expérimental de
I’équipe 304 de I'lJL. Le rayonnement employé est celui de la raie du cuivre Kal, correspondant a une
énergie de 8 keV, a une longueur d’onde de A=0.154 nm. Le systeme, comme montré en figure 1.57,
permet I'analyse des matériaux suivants deux modes. Le premier utilise un compteur courbe 1D ainsi
gu’un porte-échantillon permettant la rotation de I'échantillon. Ce mode permet I'analyse des
matériaux en s’affranchissant des effets de texture, et donne une représentation moyenne de la
diffraction des cristaux. Le deuxieme mode est muni d’un film plan 2D de la marque Fujifilm d’une
résolution de 25um, avec un porte-échantillon fixe. L’échantillon est placé a 75 mm de I'échantillon
permettant une analyse d’une valeur de 20 allant 5 a 45°, et il est scanné par un scanner de la marque
Fujifilm BAS 5000, puis analysé par le logiciel Tina 2.0. Ce mode permet I'analyse de la texture des
matériaux et de I'orientation des lamelles cristallines.

Compteur Monochromateur Miroir de Gobel, Détecteur 2D Détecteur 2D
courbe grands graphite capillaire "image plate” "image plate”
angles INEL et capillaire et diaphragme grands angles petits angles

Tube RX
Echantillon Echantillon Tube sous vide
) i A _l

Figure 1.57: Dispositif expérimental de diffusion de rayons X de I'institut Jean Lamour [155]

Le deuxiéme dispositif expérimental est réalisé sur un diffractometre Bruker® D8 Advance monté selon
une configuration Bragg-Brentano 6/20. Il est équipé d’une anticathode en molybdéne générant un
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faisceau de rayon X d’une longueur d’onde A=0.70930 A ainsi que d’un détecteur Lynweye. Le systéme
peut étre monté suivant deux portes-échantillons, le premier est un plateau rotatif permettant une
analyse similaire au compteur courbe 1D. Ce dispositif a été employé pour I'analyse des matériaux
nano-composites. Le deuxieme est une téte goniométrique permettant I'analyse des nano-charges.
Les échantillons sont introduits dans un capillaire en verre de Lindermann, de diametre de 1,5 mm. Le
capillaire, placé sur la téte goniométrique, tourne sur son axe permettant de supprimer les
phénoménes d’orientations des nano-feuillets, la rotation est fixée a 10 rpm. Le troisiéme dispositif
expériemental est celui de I'Unité Matériaux et Transformations de la Faculté des Sciences et
technologies de I’Université de Lille.

1.3.5.1 Mesure du taux de cristallinité des matrices polymeres

L'indice de cristallinité est calculé a partir des diffractogrammes 1D des matériaux polymere semi-
cristallins suivant la méthode de Hermans et Weidinger [405, 406]. La déconvolution des pics de
diffraction est réalisée, aprés suppression du fond continu, par une distribution lorenzienne pour les
pics cristallins, par une distribution Gaussienne pour la phase amorphe, sous la forme du halo
amorphe. L'indice de cristallinité est calculé comme suit :

C
Xe=-= (1.9)

Avec C et A la somme des aires intégrées respectivement des pics de diffraction de la phase cristalline,
et du halo amorphe. Si plusieurs phases cristallines coexistent au sein du matériau, il est possible de
calculer la proportion volumique des différentes phases.

1.3.5.2 Mesure de la taille des cristallites

L’élargissement a mi-hauteur, ou largeur a mi-hauteur, des pics de diffractions de la phase cristalline
aux grands angles permet de remonter a la taille des cristaux de cette phase. La dimension d’une
cristallite dans une direction perpendiculaire a un plan cristallin (hkl), noté L, est déterminée grace a
la largeur a mi-hauteur du pic de diffraction de ce plan et par I'équation Debye-Scherrer [407,408] :

K.A

Lhjr = A20.cos O (1.10)

Avec A la longueur d’onde du faisceau employé, A26 la largeur a mi-hauteur du pic (hkl), 8 le demi
angle de diffraction du pic correspondant et K la constante de Scherrer, égal 0.9 [409]. La mesure de
la largeur a mi-hauteur des plans diffractant de type (h00), (OkO) et (00I) permet I'estimation des

dimensions des lamelles cristallines dans les directions a, b et ¢. Dans le cas classique de la phase a du
polypropyléne, la longueur des lamelles cristallines est déterminable par le pic de diffraction du plan
(040). Il est aussi possible d’estimer la largeur des lamelles par le plan (130). L'angle entre la direction
a et le plan (130) n’étant que de 6°, 'erreur commise par I'utilisation de ce plan est extrémement
faible, et est facilement corrigée en divisant la largeur a mi-hauteurs de ce pic par le facteur cos 6° =
0.99.

Dans le cas des nano-charges de graphite, I’équation de Debye-Scherrer permet I'estimation de la taille
moyenne des cristallites en utilisant la largeur a mi-hauteur du pic (002) du graphite. Afin de
s’affranchir de la contribution de I'appareil a I'élargissement des pics, un facteur correctif est ajouté.
L’équation deviens alors :

0.91%1

L =
hkl 0 2 _p2
COS Ukt (Bmes Bins)

Avec A la longueur d’onde du faisceau de rayon X, Bnq I’angle de Bragg du pic utilisé, Bmes la largeur a
mi-hauteur du pic, Bins est le facteur correctif, qui correspond a la largeur a mi-hauteur du pic de

(1.11)
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réflexion (100) de I’hexaborure de lanthane LaBe. La correction appliquée permet de s’affranchir de la
contribution de I'appareil a I'élargissement des pics. L'élargissement instrumental sera pris égal a
Bins=7.10" rad [172].

1.3.5.3 Caractérisation de l'orientation cristalline

Il est important lors de la caractérisation des matériaux polymeres, de déterminer I'effet de la mise en
forme, comme dans le cas de cette étude par injection, des effets de textures. Il est donc nécessaire
de décrire quantitativement I'orientation cristalline du matériau par I'analyse des résultats de
diffraction de rayons X aux grands angles (WAXS) lors de I'analyse 2D. Le but est de caractériser la
distribution de I'orientation des cristallites dans la direction d’injection qui est aussi la direction de
traction des essais mécaniques. La méthode employée est celle du facteur d’Hermans développée par
Hermans et al. en 1946 [410] pour 'étude de l'orientation des fibres de cellulose avant d’étre
généralisée a I'’étude des chaines macromoléculaires de polymeres déformés [408, 411, 412].

La méthode demande le calcul de la fonction d’orientation Fﬁ/y, avec U une direction
cristallographique de la structure cristalline étudiée, et X la direction de référence choisie, ici la
direction d’injection. La fonction est définie par la relation :

3(cosz(aﬂ/y))—1
Fﬁ,/)? = —Zu (1.12)

Avec (cos? (aﬁ/g)) la valeur moyenne du carré du cosinus de l'angle (aﬁ/)?) entre I'axe X et les

vecteurs U du méme type. Cette valeur se calcule par :

f:/z Ink1-cos? @ sin pde

2 .
fon/ Inki-singde

(cos? (aﬁ/g)> = (1.13)

Avec lh I'intensité maximale diffractée par le plan (hkl) pour I'angle azimutal ¢. Suivant la valeur de
Fﬁ/)?, différentes textures peuvent étre mise en évidence, les valeurs remarquables et leurs textures

associées sont données dans le tableau 1.8 :

Tableau 1.8
(cos? (“ﬁ/}?)) Fa/% Textures
0 -1/2 Toutes les directions % sont perpendiculaires a I'axe X
1/3 0 Répartition isotrope des directions % dans I'espace
1/2 1/4 Répartition isotrope des directions 7 dans le plan parallele 8 X
1 1 Toutes les directions 1 sont paralléles a I'axe de référence X

Seule I'orientation de la phase cristalline a du polypropyléne sera étudiée ici car largement majoritaire.

Du fait de la forme particuliére de la maille de la phase q, il est nécessaire de développer une méthode

permettant le calcul des facteurs d’orientation des axes cristallographiques a, b et ¢. En effet les
parameétres cristallographiques de cette maille sont :

azbzc , a=(b, ¢)=y=(a,b)=90° et B=(C, @)=90°

La principale difficulté provient du fait que la maille monoclinique n’est pas orthogonale, ce qui
complique le calcul de (cos? (aﬁ/y)), I'expression posséde alors 4 inconnues et donc nécessite 4

familles de plans (hkl) distinctes. Or seuls trois plans possédent a la fois un facteur de structure non
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nul permettant leurs diffractions, les plans (110), (040) et (130), et ainsi qu’une intensité suffisamment
forte et une bonne définition pour étre employés.

Afin de réduire le nombre d’inconnues, une deuxieme maille orthogonale formée par les directions
b et ¢, ainsi qu’une nouvelle direction, A, perpendiculaire aux deux autres, de module égale a

(la| et |AT|) est introduite. Le systéme orthogonal ( 4, b, ¢ ) donne :
(cos? (aj/)?)) +(cos? (al;/)?)) +(cos? (ag/)?)) =1
(cos? (ag/g)) .{cos? (ag/)?))=0

Ainsi le calcul de (cos? (aﬁ/f)) ne comporte plus que deux inconnues, {cos? (ag/}?)) et {cos? (“5/)‘())'

et ne nécessite plus que I'utilisation des plans (110) et (040). Les facteurs Fj/)?, FE/)? et FE/)? des axes

/T, betc peuvent alors étre calculés avec [413,414]:

(b%+a?sin?(B))(cos?(a, . =) —a?sin?(B){cos?(a . )}
(cos? (aj/)?)) = ( “0/22) (o10/%) (1.14)
(cos? (ag/)?)) = (cos? (a040/§)) (1.15)
(b%+a? sinz(B))(cosz<ag>)—(a2 sinz(B)—bz)(cosz(a040/7))
(cos? (ag/)?)) =1- X = (1.16)

Avec a= 0,666 nm, b=2,078 nm, c=0,649 nm et p=99,6°[415-418].

Ces expressions permettent le calcul des facteurs d’orientation des trois axes de la maille orthogonale

Fj/g, FB/)? et Fg/)?. L'erreur commise par le calcul du facteur F/;/g par rapport au facteur in/)? est

négligeable car I'angle entre les deux axes n’est que de 9,6°. La texture des matériaux est alors

caractérisée par les valeurs de Fg/)?, FE/)? et FE/)?-

1.3.6 L'Analyse thermogravimétrique (ATG)

L’analyse thermogravimétrique est I’étude de la variation de la masse d’un échantillon en fonction de
sa température sous une atmosphére contrélée. Cette méthode de caractérisation permet d’analyser
la stabilité thermique et la composition chimique des matériaux a partir des températures de
dégradation et des especes chimiques formées. Les différentes analyses ont été réalisées sur une
thermobalance Setsys Evolution 1750 Setaram®.

1.3.6.1 Application a I'analyse de nano-charges de carbone

L'ATG est une méthode de caractérisation classique des nano-charges de carbone, que cela soit sous
air ou sous hélium. Les analyses sous air sont réalisées sur des échantillons entre 5 et 15 mg placés
dans un creuset en platine. Les échantillons sont balayés sous flux d’air pendant une heure a 20°C, puis
chauffés jusqu’a 1000°C a une vitesse de 2°C.min’. Le test est réalisé sous flux d’air (Air Liquide
Alphagaz 14) de 20 mL.min’. Cette analyse permet d’observer les variations de masse et donc les
températures de dégradation thermique des différentes nano-charges suivant les traitements de
fonctionnalisation appliqués. Ce test permet I'estimation du taux d’impureté présent au sein de la
charge grace a la proportion massique de cendre récupérée dans le creuset apres dégradation
compléte du carbone.

Les analyses réalisées en atmosphere neutre sont réalisées sous hélium sur des échantillons entre 5 et
15 mg dans un creuset en platine. La chambre est purgée a deux reprises a I’hélium afin d’éliminer de
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potentielle impureté gazeuse. Le flux d’hélium est maintenu a 20 mL.min pendant 1 heure a 20°C,
puis I’échantillon est chauffé & 2°C.min* jusqu’a 1000°C. Les analyses de spectrométrie de masse sont
réalisées a I'aide d’un spectrometre de masse Pfeiffer® GSD 301C Vaccum Omnistar connecté au
systéeme de thermobalance. Les gaz émis lors de la décomposition de I’échantillon sont conduits dans
une chambre d’analyse a 170°C sous ultravide. Les gaz sont alors ionisés par bombardement
électronique a partir d’un filament d’iridium yttrié.

Les gaz ionisés sont triés en fonction de leur rapport masse sur charge (m/z) et collectés pour obtenir
un spectre de masse, représentant le courant ionique détecté pour les différentes valeurs de m/z. Lors
de ces analyses le spectrométre de masse fonctionne en mode MID. Ce mode permet de sélectionner
différentes valeurs m/z a analyser, permettant une acquisition de spectres plus précis que par un scan
de I'ensemble des canaux. Les canaux sélectionnés sont associés aux gaz CO, CO,, H,0O et aux gaz
caractérisant les groupements azotés.

1.3.6.2 Application a I'analyse des nanocomposites

L'ATG est une méthode permettant la caractérisation de la stabilité thermique des matériaux, mais
aussi une méthode d’estimation du taux de charge d’'un nanocomposite. Les essais d’ATG sur les
matrices polymeéres sont réalisés sur des échantillons entre 10 et 15 mg placés dans un creuset en
platine. Les analyses sont réalisées & 20°C.min de 20 & 1000°C sous flux d’air. L’analyse de la perte de
masse de I'échantillon permet de remonter a différentes informations sur les matrices.

Comme abordé dans la partie 1.2.5.4.3, les nano-charges de graphite et de grapheéne, du fait de leur
perméabilité au gaz, et notamment a I'oxygéne, limite leur diffusion et celle des gaz de combustion au
sein du nanocomposite, retardant les phénomenes de dégradation, et augmentant la stabilité
thermique du matériau. Dans le cas des nanocomposites de cette étude plusieurs températures sont
employées pour caractériser la stabilité thermique des matrices.

La température Tonset représente la température de début de la perte de masse de la matrice. Une
autre température employée pour caractériser le début de la dégradation est la Tsy, représentant la
température lorsque 5 % de perte de masse est atteinte, cette température est parfois considérée
comme le début de la dégradation thermique du matériau [419, 420]. Les températures Tsoy% €t Tmax
représentent respectivement la température lorsque 50 % de perte de masse est atteinte, et la
température avec la plus grande vitesse de dégradation, estimée a I’extremum de la courbe dTG. Ces
deux températures permettent de mettre en évidence I'évolution de la vitesse de dégradation des
matériaux.

Finalement, le taux de charges massique des nanocomposites est estimé par la masse de matériaux
non dégradés a 475°C. Cette température a été sélectionné car elle est supérieure a la température de
dégradation compléte du polypropyléne, mais avant que la dégradation de la nano-charge ne devienne
significative.

1.3.7 La spectroscopie Raman

La spectroscopie Raman est une méthode d’analyse vibrationnelle qui présente la particularité d’étre
non destructive. Cette analyse se base sur I'interaction entre une onde lumineuse monochromatique
intense et le nuage électronique des liaisons chimiques, ou « Effet Raman » (Prix Nobel de physique
de 1930). Cet effet est la conséquence de la diffusion inélastique de la lumiére par la matiére. Pour
plus d’informations sur les phénomeénes a I'origine de la spectroscopie Raman et de I'application a
I’analyse des polyméres nous invitons a la lecture des nombreux ouvrages de référence [421-433] et
les travaux précédents réalisés au sein de I'lJL [155-164].
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Dans le cadre de I'analyse des polyméres, la spectroscopie Raman permet I'étude de la composition
chimique et de la microstructure des matériaux (orientation des phases amorphe et cristallines, taux
de cristallinité, endommagement volumique...). Un changement de microstructure, que cela soit a
I’échelle nano ou micro, impliquera des variations a I’échelle des liaisons chimiques et donc du spectre
Raman. Il est alors possible de mettre en évidence les états conformationnels, les mises sous
contraintes, et les interactions inter et intramoléculaires. Ces variations permettent de définir
différents critéres caractérisant les parametres microstructuraux, comme le taux de cristallinité,
I’orientation macromoléculaire des différentes phases ou de I'endommagement volumique.

La plupart de ces criteres se basent sur l'intensité, largeur a mi-hauteur et la position de certaines
bandes vibrationnelles du spectre Raman. La déconvolution des différents spectres est assurée par
différents programmes développés sous MATLAB®, afin d’obtenir les intensités, la largeur a mi-
hauteur, la position et l'aire des différentes bandes vibrationnelles. L'un des avantages de la
spectroscopie Raman est la quasi-absence de restriction sur la préparation de I'échantillon, et la
rapidité d’acquisition. La méthode est donc trés adaptée aux mesures in situ d’'une déformation
mécanique. Deux spectrometres Raman ont été employés pour les analyses in situ aux essais de
déformation mécanique. Le premier est un spectrometre portable RXN1 de la marque Kaiser Optical
System, avec une longueur d’onde laser de 785 nm. Le spectromeétre est présenté en figure 1.58.

Figure 1.58: Spectrometre Raman RXN1-785 nm de la marque Kaiser Optical Systems.

Ce spectrométre dispose d’une résolution spectrale de 1 cm™, sur un intervalle de 100 cm™ & 3500 cm”
! La puissance du laser est réglable de 0 @ 400 mW. Une lentille de focale f=5 cm est utilisée pour
réaliser le focus du faisceau laser sur la surface de I’échantillon. Comme indiqué précédemment, deux
types de mesures sont réalisées, avec et sans polariseur dans le chemin optique, en fonction des
informations recherchées.

Le deuxieme spectrometre employé est un LabRam HR Jobin Yvon. Ce systeme permet I'utilisation de
plusieurs lasers de différentes longueurs d’ondes, permettant d’adapter la longueur d’onde employée
au phénomeéne d’absorption/fluorescence du matériau analysé. Deux lasers ont été employé, I'un a
488 nm et I'un a 532 nm. Le faisceau laser est focalisé sur la surface de I’échantillon grace a un objectif
de microscope (X50 pour les matériaux polymeres, et X100 pour les nano-charges). Une géométrie
confocale est employée pour amener la lumiere diffusée inélastiquement vers le systéme de détection.
Le dispositif possédant une polarisation naturelle des lasers employés, la direction de déformation est
donc choisie pour correspondre a la direction de cette polarisation, un analyseur est placé en sortie du
systeme pour permettre I'analyse des mécanismes d’orientation.
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Quelle que soit la machine employée, il est possible de déterminer le diametre d et la profondeur L
d’analyse, en fonction des propriétés du matériau et de la distance focale de la lentille, comme montré
en figure 1.59. Dans le cas des essais réalisés a I'aide d’une lentille convergente, les caractéristiques d
et L se calculent par les équations (6) et (7) [157].

Volume
confocal

Source Laser Lentille ‘L—'

Figure 1.59: Schéma du volume analyse par spectroscopie Raman [157].

_4Af

d= prs (1.17)
_ 16Anf?

L= ol (1.18)

Avec A la longueur d’onde employée, f la distance focale de la lentille, ¢ le diametre du faisceau
incident avant la lentille, et n I'indice de réfraction du matériau.

Pour les essais réalisés via le RXN1, nous avons A = 785 nm, f =50 mm, ¢ = 2.6 mm [157]. Comme cela
sera montré dans le chapitre 3, I'indice de réfraction des matériaux est estimé entre 1,2 et 1,3. Dans
ces conditions d=19.2 um et L est entre 1.7 et 1.9 cm. On remarque que la profondeur d’analyse L est
inférieure a I'épaisseur des échantillons employés pour I'analyse mécanique. Cette configuration n’est
pas optimale pour I'analyse de I'endommagement volumique des matériaux, et s’explique par
I'utilisation d’une lentille d’une distance focale de 5 cm au lieu d’une lentille de 20 cm, comme cela a
pu étre réalisé dans les études précédentes. Ce choix de lentille est nécessaire, et s’explique par
I'impossibilité d’obtenir un spectre Raman correctement exploitable avec une lentille de distance
focale 20 cm, d{i a I'importante fluorescence des matrices réticulées.

Pour les essais réalisés avec le LabRam, a I'aide d’un objectif de microscope, les caractéristiques du
volume analysé d et L sont données comme :

1,22xA

d = = (1.19)
4nAa
L= N.A2 (1.20)

Avec N.A. l'ouverture numérique de l'objectif employé. Dans le cas de I'analyse des matériaux
polymeéres, I'objectif est un objectif de microscope X 50 avec une ouverture numérique N.A.= 0,5, la
longueur d’onde employée est 532 nm. On obtient alors d = 1,2 um et L = 11 um. On constate que le
volume analysé ne permet pas une estimation correcte de I'endommagement volumique des
matériaux, donc seuls les mécanismes d’orientation seront analysés pour les matériaux
nanocomposites.

Les essais mécaniques in situ sont réalisés en traction uni-axiale par une micro-machine de traction
Kammrath & Weiss. La machine est présentée en figure 1.60. La machine dispose d’une cellule de force
de 5 kN, et peut-étre programmée pour appliquer une vitesse de traverse allant de 0,1 pm.s™ a 20
um.st. Les vitesses appliquées sont sélectionnées pour reproduire une déformation équivalente a un
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essai mécanique de VidéoTraction™. Le déplacement des deux mors de la mini-machine est
symétrique, ce qui permet de maintenir I'analyse de la méme zone de I’échantillon au cours de la
déformation. Les éprouvettes employées sont les mémes que celle des analyses par VidéoTraction™.

f

s Ok —

o

=
-

Figure 1.60 : Mini-machine de traction pour analyse in-situ : 1) cellule de force, 2) échantillon, 3) et 3’) traverses symétriques,
4) capteur de déplacement [157].

Les analyses Raman réalisées sur les nano-charges de carbone ont été réalisées via le spectrométre
Labram, avec un laser de longueur d’onde 488 nm et un objectif X100. Afin d’obtenir un spectre
correctement exploitable, les nano-charges sont d’abord dispersées dans de I’éthanol absolu par
ultrason afin d’obtenir une suspension homogéne. Une goutte de la solution est déposée sur une lame
de verre et est laissée a sécher. Les nano-charges en suspension sont alors parfaitement séparées sur
la surface de la lame de verre et peuvent étre analysées.

1.3.8 Analyse mécanique aux grandes déformations, la VidéoTraction™

La principale méthode de caractérisation des propriétés mécaniques de cette étude utilise le systeme
de suivi vidéo métrique de la déformation plastique, le systéme VidéoTraction™. Cette méthode
repose sur le suivi et la mesure en direct de la déformation axiale d’'un échantillon, localisée dans un
volume élémentaire représentatif, appelé VER, localisé au centre de I'éprouvette. Les échantillons
employés sont des éprouvettes de tractions uniaxiales usinées, comme montré en figure 1.61, dans les
plaques injectées. L'usinage est réalisé par une fraiseuse numérique de marque CHARLYROBOT, de
modele CR.A4, pilotée grace a un ordinateur équipé d’un logiciel de type CAO.

53 mm
20 mm

Figure 1.61 : Dimensions des éprouvettes pour VidéoTraction™

La forme des éprouvettes, comme montré en figure 1.61, a été choisie afin de permettre d’optimiser
le nombre d’essais mécaniques réalisables pour un nombre d’éléments injectés donnés. Elle présente
une longueur totale de 53 mm, une épaisseur de 3 mm, et est amincie a son centre servant de défaut
géométrique permettant la localisation de la déformation dans le VER. Chaque éprouvette aprés
usinage est polie pour retirer les possibles imperfections de surface et limiter les risques de rupture en
dehors du défaut géométrique.

La VidéoTraction est une technique de caractérisation des propriétés mécaniques des matériaux
permettant la réalisation d’essai de traction a vitesse de déformation vraie constante. Le suivi
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vidéométrique de I'essai permet la détermination du comportement vrai des matériaux. La technique
est commercialisée par Provisys Engineering (Campus Aiguillettes, Vandoeuvre les Nancy), et a été
développée dans le département SI2M de I'Institut Jean Lamour par G’sell et al [434] puis par la suite
breveté par G’sell et Hiver en 2001 [435]. La méthode de caractérisation permet la détermination du
comportement vrai par le suivi du déplacement d’'un motif de points imprimés au niveau du volume
élémentaire. Le dispositif expérimental est décrit par la figure 1.62.

déformation
"""" transversale €,

| >
dCeIIuIe . déformation
e force ose axiale &
.
Four i
Echantillon -} [:I:' VER
T Systeme
Cameéra | VidéoTraction
video
Vérin | —— )E .
hydrauligue Cam}era
video

Figurel.62 : Montage expérimental de la VidéoTraction™ [436]

La déformation au sein de la VER est mesurée par I'analyse vidéo du déplacement des marqueurs
placés en surface de I'éprouvette, (Cf figures 1.61 et 1.62). Ces taches sont appliquées sous loupe
binoculaire au niveau du VER. La peinture employée est une peinture de modélisme, noir ou blanche,
de la marque CITADELLE. Durant I'essai, le logiciel de suivi vidéométrique détermine a chaque instant
le barycentre de chaque tache, et évalue les déplacements relatifs entre ces points, permettant de
remonter aux déformations axiale et transverse. Ces mesures, réalisées de maniére continue lors de
I’essai, alliées a I'auto-asservissement de la machine de traction, permet le maintien d’une vitesse de
déformation vraie constante.

La machine de traction employée est de la marque MTS (réf 810), la caméra CCD de résolution 800 par
600 pixels est employée pour suivre les taches en temps réel. Le signal mesuré est traité a une
fréquence de 50 Hz par un micro-ordinateur, équipé d’une carte d’acquisition d’images Genesis de
marque Matrox, ainsi que d’une carte de conversion analogique — Digitale National Instrument [436].
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Figurel.63 : Motif de tache pour traction uniaxiale

La figure 1.63 présente le motif du marquage employé en traction uniaxiale définissant le VER. Le VER
est décrit comme le plus petit élément contenant les barycentres des trois transversaux (F, C, G).
Durant un essai, le logiciel enregistre la force axiale appliquée ainsi que les positions des taches (de A
a G). Les déformations axiales et transverses sont calculées par interpolation lagrangienne des
déplacements du barycentre des taches. Les marqueurs A, B, C, D, E permettent d’obtenir une grande
précision sur I'estimation de la déformation vraie axiale. De la méme maniere les points F, C et G
permettent le calcul de la déformation transverse.

La contrainte vraie axiale, aussi appelé contrainte de Cauchy, est calculée en prenant en considération
la réduction de la section de I'éprouvette durant I'essai. Suivant le mode de déformation choisi une
hypothese forte doit étre réalisée pour permettre le calcul de cette réduction de section. Dans le cas
de la traction uniaxiale employée dans cette étude, I’hypothése est que la déformation transverse dans
la largeur de I'éprouvette (axe X1) est égale a la déformation selon I'épaisseur (axe X2). Cette
hypothese, largement décrite dans la littérature, est nommée principe d’isotropie transverse [436-
442].

Suite a cette hypothése d’isotropie transverse permet le calcul de la troisieme dimension du tenseur
de Hencky, le calcul de la déformation volumique durant I'essai, a partir du tenseur de Hencky est
réalisé :

SU = 811 + 622 + 833 (121)
La contrainte vraie axiale, est calculée grace a :

O35 = 5_06-2511 (1.22)

Plusieurs vitesses de déformation vraie constante ont été employées suivant le type de caractérisation.
La premiére vitesse est de 5.103 s, employée pour les caractérisations mécaniques standards, et de
5.10* st employée pour les analyses in situ. Ces vitesses permettent d’éviter les phénoménes d’auto
échauffement des matériaux lors de la déformation [441, 442]. Dans le cas de I'étude des propriétés
mécaniques des matériaux, les essais mécaniques ont été reproduits trois fois dans un souci de
répétabilité. Les courbes présentées sont le résultat de la fusion d’au moins trois courbes
expérimentales obtenues.

1.3.9 l'analyse mécanique dynamique (DMA)
L’analyse mécanique dynamique ou DMA est un éssai mécanique aux petites déformations permettant
la détermination de I’évolution du module d’élasticité noté E’, ainsi que la dissipation visqueuse tan &

74



Chapitre 1 : Etat de I’art, matériaux et techniques expérimentales

des matériaux, en fonction de la température et pour diverses fréquences de sollicitation. Elle permet
notamment la détermination de la relaxation associée a la transition vitreuse, T;, déterminée via
I’étude a 1 Hz de sollicitation.

Lors d’un essai de DMA, la réponse mécanique du matériau est étudiée lors d’une sollicitation
mécanique oscillant sur une gamme de températures donnée. La contrainte appliquée étant
sinusoidale, une réponse en déformation du méme type est enregistrée dans le cas des matériaux
viscoélastiques comme le polypropyléne.

Sont mesurés la contrainte, la déformation résultante ainsi que la valeur de déphasage 6, ces valeurs
permettant de retrouver le module complexe du matériau, notée E*, qui dépend de la géométrie de
I’éprouvette. Selon la loi de Hooke aux petites déformations, on obtient :

|E*| =24 (1.23)

€A
Avec o, et ea I'amplitude de la contrainte et de la déformation.

E* peut étre séparé en deux termes :

e Une partie décrivant la rigidité du matériau en fonction de la fréquence appliquée, appelée
module d’élasticité ou de conservation, notée E’'(w)
e Une partie proportionnelle a la quantité d’énergie dissipée d( au caractére visqueux du
polymeére, aussi appelé module de pertes, notée E”(w)
|E'(w)| = |E*| cosé (1.24)

|E" (w)| = |E*|sind (1.25)

Un paramétre indépendant de la géométrie de I'éprouvette peut ainsi étre mesuré, appelé coefficient
d’amortissement tan 6. Il représente I'amortissement mécanique du matériau, et dépend de la
fréquence appliquée lors d’un essai DMA.

E”(w)

tand = (@)

(1.26)

L’appareil utilisé est un appareil DMA de marque NETZSCH, référence DMA 242C. L’étude se fait de
-150°C a 130°C, ce qui se trouve suffisamment en dessous de la fusion du matériau. La vitesse de
chauffe choisie ici est 2°C/min, I'étude se réalise avec trois fréquences distinctes, 1, 5 et 10 hz.
L'amplitude de l'oscillation est de 50 pm pour une force maximale de 6 N. Les échantillons sont ici des
barreaux rectangulaires de 20X4X3 mm?, la sollicitation est en flexion 3 points.

1.3.10 La Spectroscopie d’émission optique

La spectroscopie d’émission optique est I'une des méthodes classiques de I'étude des plasmas [443].
De ce fait de nombreux auteurs ont déja longuement présenté cette technique, nous invitons
notamment a lire I’article de U. Fantz (2006) ainsi que les nombreux articles qu’il présente [444]. Nous
regarderons ici les éléments les plus importants pour permettre la compréhension de cette méthode
de caractérisation.

La spectroscopie d’émission permet I'analyse de I'émission lumineuse produite par le plasma dans le
domaine du visible, ce qui permet de remonter a de nombreuses informations sur la composition et
caractéristique de ces derniers. Lors de la production d’'un plasma, certaines espéces (comme les
atomes, les molécules ou les ions) vont pouvoir étre excitées dans un niveau énergétique supérieur u.
Ces différentes especes excitées vont pouvoir céder leur énergie par collision avec les especes voisines
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mais elles vont également pouvoir se désexciter vers un niveau inférieur | en émettant un photon,
suivant I'équation (1.27) :

(%)ul = —Ay.N, (1.27)

L’équation (1.28) devient, si on prend en considération les différents niveaux inférieurs :

(%)ul == Zl<u(Aul) . Nu (128)

Avec Ny la densité du niveau u (notée en m3), t le temps en s, et Ay le coefficient d’Einstein d’émission
spontanée, parfois appelé probabilité de transition d’émission spontanée, du niveau u vers le niveau |
(en s?). Dans le cas d’un plasma isotrope, I’émissivité du plasma peut s’écrire comme :

h.uy
gy = ?’Aul.Nu (1.29)

Avec h la constante de Planck et vy la fréquence du photon émis en s. v, est reliée aux énergies des
niveaux supérieurs et inférieurs de la transition avec I'équation (1.30) :

AE = E‘LL - El = h. Vui (130)

La longueur d’onde du photon émis est alors :

Ay = — (1.31)

Vul

Avec c la vitesse de la lumiére.

Les équations (1.29) et (1.31) permettent alors, a partir du spectre émis par le plasma, de remonter a
des informations concernant les niveaux supérieurs des transitions et donc de la composition du
plasma.

Les spectres sont enregistrés par un monochromateur du type Jobin-Yvon TRIAX 550, présenté en
figure 1.64 [445]. Ce systeme dispose d’une tourelle munie de trois réseaux de diffraction, un de 100
traits.mm™ pour une acquisition globale a faible résolution spectrale dans le visible, le deuxiéme
réseau de 1200 traits.mm™ et le troisiéme a 1800 traits.mm™ permettent une acquisition avec une
résolution spectrale plus importante.

1- Source de lumiere
2- Angle de détection
3- Collimateur
4- Fibre optique
5- Fente d’entrée
&5 e 6- Miroirs
(34 o 7- Réseaux
8- Détecteur
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X

veﬂ

@\C

\®

g 5

Figure 1.64: Structure du monochromateur Jobin-Yvon TRIAX 550 [445].

Deux types de mesures ont été réalisés :
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e Enintégrant les spectres sur plusieurs périodes de la décharge plasma (c’est-a-dire avec un
temps d’acquisition pour un spectre supérieur a la durée de plusieurs périodes de la
décharge) pour en comparer I’évolution au fur et a mesure du traitement et mettre en
évidence des changements dans la composition du plasma

e En faisant des mesures résolues en temps sur une période de la décharge pour observer
|’évolution des émissions sur le temps d’une période décharge.

1.3.11 La Spectroscopie Brillouin

La spectroscopie Brillouin, nommée ainsi suivant Léon Brillouin, qui a découvert I'effet de vibration
Brillouin en 1914, est une méthode de caractérisation des matériaux par diffusion inélastique de la
lumiére, dont le principe est proche de celui de la spectroscopie Raman. Alors que la spectroscopie
Raman permet la caractérisation de la structure au travers notamment des phonons optiques, la
spectroscopie Brillouin permet la caractérisation des phonons acoustiques, et donc des propriétés
optiques et élastiques des matériaux. Du fait de I'absence de contact direct et du mode de
caractérisation employée, la spectroscopie Brillouin est particulierement intéressante pour la
caractérisation des matériaux mous, vu que les propriétés optomécaniques couplées aux photons et
au phonon acoustiques sont bien plus importantes que pour les matériaux durs [446,447].

La spectroscopie Brillouin permet I'analyse des propriétés acoustiques, optiques et élastiques des
oligomeres [448, 449], polyméres [450] et nanocomposites [451-455]. C'est aussi un outil de
caractérisation des polyméres permettant de suivre une polymérisation ou une réticulation. Couplé a
la microscopie confocale ou d’autres outils de focalisation du faisceau laser, il est possible d’obtenir
des propriétés locales, avec une résolution de I’échelle du micrometre.

La spectroscopie Brillouin se base sur I'interaction entre les photons incidents du faisceau laser et des
phonons acoustiques se propageant dans le matériau a des fréquences hypersonique (généralement
dans la gamme 1-10 GHz) qui conduit a un décalage de la fréquence de la lumiére diffusée. Deux lois
sont suivies par les photons et phonons employés dans le procédé :

e lLaconservation de I'énergie, s’appliquant aux fréquences des photons incidents et diffusés et
des phonons sous la forme d’une équation scalaire:
hw, = hw; + hQ (1.32)

e La conservation de la quantité de mouvement, qui s’exprime par une équation vectorielle sur
les vecteurs d’onde des photons incidents k; et diffusés ks et des phonons q:
hk, = hk; + hq (1.33)

Le symbole * représente les phénoménes de création et annihilation du phonon, appelé raies
Stokes/anti-Stokes dans le spectre de la lumiére diffusée, comme en spectroscopie Raman. Par contre
dans le cas de la spectroscopie Brillouin I'énergie transférée entre le photon et le phonon est beaucoup
plus faible qu’en spectroscopie Raman, ce qui donne des décalages en fréquences par rapport au pic
Rayleigh central plus faibles de plusieurs ordres de grandeur. De méme les vecteurs d’onde k_s) et E
sont de méme longueur si I'on néglige I'atténuation acoustique.

La relation reliant la vitesse du son dans le matériau v, la fréquence du phonon acoustique f et le
vecteur d’'onde g peuvent étre calculés a partir des équations (1.32) et (1.33) sous la forme :

p=2 o Al (1.34)

. 0;
q 2n sm;l
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ou Ao est la longueur d’onde du faisceau incident, et 6; I'angle entre le faisceau incident et les vecteurs

d’ondes k_; et kT La constante élastique du matériau est reliée a la vitesse du son par I'équation (1.35) :
c(@) = p.v*(@) (1.35)

Un spectre Brillouin classique peut présenter autour de la diffusion Rayleigh trois bandes associés aux
modes de propagation longitudinale (un mode) et transverse (deux modes). Un spectre Brillouin
obtenu pour une matrice polymeére de cette étude est présenté en figure 1.65.
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Figure 1.65: Réponse Brillouin typique des matrices PP-g-MAH réticulées [455].

Les essais de spectroscopie Brillouin ont été réalisés avec un laser de longueur d’'onde Ao= 532 nm, le
faisceau présente une puissance de 100 mW. L’échantillon de la matrice analysé est un film de 20 um
d’épaisseur placé entre deux lames de verre. L’échantillon est placé en configuration de diffusion dite
« RITA ». Dans cette configuration le laser incident arrive sur la surface de I'échantillon avec un angle
de 45°. Comme présenté en figure 1.66, cette configuration permet la mesure de la fréquence en mode
transmission (faoa). La réflexion du laser sur la deuxiéme lame de verre permet en un seul essai de
mesurer aussi la fréquence du mode rétrodiffusé fis0 [457].

Polymeére (e=10 um)

Verre

Figure 1.66: Test Brillouin en configuration Rita employé pour caractériser les matériaux polymeres.
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Le signal des phonons est collecté par un jeu de miroirs et envoyé vers un interféromeétre Fabry-Perot.
Du fait de la grande proximité des fréquences analysées par spectroscopie Brillouin avec la diffusion
Rayleigh, une séparation des signaux est nécessaire, ce qui est réalisé grace a I'interféromeétre Fabry-
Perot. L'interférometre se compose de deux jeux de deux miroirs plans paralleles écartés d’une
distance L; et L, ces distances déterminent les longueurs d’onde transmissent par I'interférométre. Le
systeme en modifiant les écarts L va ainsi sélectionner les longueurs d’onde analysées [458]. Le fait
d’employer deux jeux de miroirs permet de sélectionner de maniére précise les longueurs d’onde
scannées. L'interféromeétre Fabry-Perot employé dans cette étude est un « Tandem FP interferometer
AMT-1 » de la marque JRS Scientific Instruments.

Cette configuration est parfaitement adaptée a la détermination des propriétés élastiques des
polymeéres ou des matériaux cristallins sous forme de films. Dans notre cas, I’équation (1.34) donne :

2
Vooa = f90AT% (1.36)
2
Vigo = fig0 5~ (1.37)
n=-J0_ (1.38)

"~ V2.f90a

Il est alors possible a partir des résultats de I'analyse de déterminer la vitesse de propagation du son
longitudinal et transverse au sein du matériau mais aussi I'indice optique n du matériau en plus des
propriétés élastiques [447]. Ceci permet de déterminer notamment la constante élastique Ci; définis
comme la premiére constante du tenseur élastique de la loi de Hooke. Cette constante se calcule
comme :

Ci1= p-Véoa (1.39)

1.3.12 La Spectroscopie Diélectrique Dynamique

La spectroscopie diélectrique est une technique de mesures des propriétés diélectriques d’un
matériau, en fonction de la fréquence, mais aussi de la température. Cette technique de
caractérisation est particulierement utile pour I'analyse de la dynamique moléculaire a courte et
longue distance, ainsi que le transport de charge au sein des matrices polymeres. Il s’agit donc d’'une
méthode de caractérisation particulierement utile a I'analyse des nanocomposites.

Cette technique permet de couvrir une large gamme de fréquence d’analyse, pouvant aller de 10 3
102 Hz [459-462]. La spectroscopie diélectrique se repose sur I"application d’une tension sinusoidale
sur I"échantillon du polymere placé entre eux électrodes métalliques. L'amplitude et le déphasage de
la réponse de I’échantillon sont analysés pour mettre en évidence les relaxations moléculaires liées a
la polarité du matériau [463].

Echartillon . U
U ()] /\ >
1 \m
Genenteur &, e T=2wjw . > 1
R L
e D, R
Tension sensible de phase k_" \-/ e \
Analyse de courant ty $=2xT
1

C

Figure 1: Principe de la mesure en analyse diélectrique [464]
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Les essais de spectroscopie diélectrique ont été réalisé a I'aide d’un un systéme Novocontrol,
employant un Alpha Analyzer et un systeme de contrdle de la température Novocontrol quatro system
controller BDS 1330. Les essais sont réalisés sur des fréquences allant de 0,1 Hz a 1 MHz, et pour des
températures allant de 20°C a 140°C. Les échantillons sont positionnés entre deux électrodes de 20
mm de diametre dans le systeme de contrble de la température, les mesures sont de permittivité
diélectrique sont récoltés et analysées par le logiciel WinDETA impedance.

La réponse du matériau au champ électrique est donnée par la permittivité complexe par [465-469] :
e (w) =¢"(w) —ie" (w) (1)
Avec E(w) €L E(y) respectivement la permittivité relative et I'indice de perte. A partir de ces valeurs est

"
w)

&
calculé le facteur de dissipation tan § = 8(—
(w)

La conductivité AC des échantillons est calculé a partir du facteur de perte par :

0" (w) = jegwe* (W) = jegw(e' —je'") = gowe" + jeqwe’ (2)

La partie réelle de o*(w) est donnée par:

oac(w) = gowe" (w) 3)
Avec g, la permittivité du vide (8.85 x 10712 F-m™1) et w la fréquence angulaire.

L’évolution de la permittivité complexe exprimée en fonction de la fréquence de sollicitation permet
de mettre en évidence les possibles relaxations impliquées par la mobilité des dip6les composant le
matériau, mais aussi au déplacement des charges dans le systeme, comme décrits par Havriliak—
Negami (HN) [467] suivant |’équation :

£ (@) = e + N ] - j 2 )

A+Gotand D1l 7 eow
a; et f; [0 < a;; a;ff; < 1] se définissent comme I'élargissement symétrique et asymétrique de

I’élargissement de la distribution du temps de relaxation. Tyy; est le temps de relaxation
caractéristique et Ag; est I'incrément diélectrique de la relaxation. (—jog./&ow) est la conductivité
DC, I'indice i représente les différentes relaxations composant le spectre diélectrique.

1.4 Conclusions

Ce chapitre a fourni une synthese bibliographique nécessaire a la compréhension des résultats discutés
dans ce manuscrit, ainsi que des techniques expérimentales employées. L'analyse de la littérature sur
la problématique de I’élaboration des nanocomposites a mis en évidence plusieurs points importants
a prendre en considération.

La nécessité d’une bonne compatibilité entre les nano-charges et la matrice est observée. Pour cette
raison, le matériau de base choisi pour I'élaboration des nanocomposites de ce manuscrit est le PP-g-
MAH. Une nouvelle méthode de réticulation est proposée afin d’en améliorer les propriétés
mécaniques, et contrebalancer les conséquences de la réaction de greffage du MAH. De la méme
maniere, la nécessité de mettre au point une méthode de traitement des nano-charges de graphite
permettant leurs exfoliations et leurs fonctionnalisations en grande quantité, sans impliquer de
dégradation importante de leurs structures a été constatée. La piste d’un traitement plasma par
décharge électrique pulsée, peu exploré dans la littérature, est suivie ici.
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Finalement, bien que cette méthode ne soit pas la plus efficace pour la dispersion d’'une nano-charge
de carbone, le mélange fondu a été selectionné comme méthode de préparation des nanocomposites,
car c’est la méthode la plus adaptée a I'élaboration de nanocomposites a I'échelle industrielle. La
principale difficulté sera donc d’adapter I'extrusion réactive pour permettre une dispersion efficace
des nano-charges.
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Ce chapitre constitue une synthése de I’'ensemble des travaux menés sur le sujet de la réticulation d’un
polypropyléne isotactique greffé anhydride maléique (PP-g-MAH) par des molécules fonctionnelles
possédant un ou plusieurs groupements aminés. |l s’articule autour de trois gammes de matériaux,
tous élaborés par extrusion réactive au sein du Laboratoire Réactions et Génie des Procédés (LRGP) :

e Le CA 100 réticulé par la polyéther-diamine THF 100 (CA 100 + THF 100)
e Le G 3015 réticulé par la polyéther-diamine THF 100 (G3015 + THF 100)
e Le CA 100 réticulé par la polyéther-triamine T3000 (CA 100 + T3000)

La premiere partie de ce chapitre décrit de la maniere la plus exhaustive possible le procédé
d’extrusion réactive mis en place pour I'élaboration des matrices réticulées. L’étude de la réticulation
des trois gammes de matériaux obtenus et de son effet sur la microstructure et les propriétés
mécaniques, a fait I'objet de deux publications dans la revue Polymer. Ainsi, ces derniéres font I'objet
des parties 2.2.1 et 2.3.2. A ces deux articles sont ajoutés des résultats expérimentaux
complémentaires qui ont pour objectif de répondre a plusieurs interrogations soulevées. La quatrieme
partie présente un comparatif entre les différentes gammes de matériaux synthétisés afin de
sélectionner la/les matrices présentant les caractéristiques optimales pour |'élaboration de
nanocomposites chargés par des particules de carbone, finalité visée de cette these. Enfin, la derniére
partie de ce chapitre présente I'analyse des micromécanismes de déformation des matrices les plus
intéressantes afin de comprendre plus en détail I'effet de la réticulation sur les propriétés mécaniques,
et comparer |'effet des agents réticulants.

2.1 Procédé d’extrusion réactive

La méthode d’élaboration des matrices réticulées choisis dans ce travail de recherche, mais aussi des
nanocomposites, est I'extrusion réactive bis-vis. En effet, I'analyse de la littérature met en évidence
gue le mélange fondu est la seule méthode permettant la production de nanocomposites a I'échelle
industrielle, et permet au travers de |’extrusion réactive, de réaliser un grand nombre de réaction en
un seul procédé. L’élaboration des matériaux a été réalisée au LRGP, sur une extrudeuse bis-vis
Benchtop Compounding line de la compagnie Rondol Technology Ltd. Cette extrudeuse présente un
ratio L:D de 40:1, ainsi qu’un fourreau d’extrusion de 10 mm de diameétre.

L'introduction du PP-g-MAH est assurée par un systéme de vis sans fin en entrée d’extrudeuse, comme
présenté en figure 1l.1. La vitesse de rotation appliquée est calibrée pour une arrivée en PP-g-MAH
entre 1 et 2 g.min’, selon le matériau de départ sélectionné (CA 100 ou G 3015).

107



Chapitre 2 : Etude de la réticulation du PP-g-MAH par la polyéther-amine.

Figure I.1: Trémie d’alimentation permettant le contréle du débit massique entrant du PP-g-MAH.

Le montage du systeme d’extrusion employé pour produire les différentes matrices réticulées est
donné en figure 11.2. L’écran digital (1) est I'interface autorisant la programmation des paramétres
d’extrusion (vitesse de rotation des vis, profil de température, débit d’entrée en PP...). Le PP-g-MAH
est introduit via une trémie automatique en (2). Un pousse seringue (3) est installé au-dessus des vis
de convoyage en (4) et permet I'introduction de I'agent réticulant a I’état liquide (THF 100 ou T3000).
Le débit volumique en polyéther amine est calculé en fonction du débit massique en PP-g-MAH afin
d’atteindre les ratios NH,:MAH désirés entre 0,33:1 et 2:1. Le matériau est obtenu en sortie de filiere
(5) sous la forme d’un fil. Le refroidissement s’effectue a I'air ambiant.

L

P a—

Figure 11.2: Processus d’extrusion des matrices réticulées avec en : 1) panneau de contréle des paramétres d’extrusion, 2)
trémie d’alimentation, 3) pousse seringue, 4) zone d’introduction de I'agent réticulant et 5) filiére.

Les profils des vis d’extrusion et la température des différentes zones du fourreau sont regroupés sur
la figure I.3. La premiere partie du profil des vis d’extrusion comporte 12 éléments de convoyage.
Cette zone assure la montée en température et la fusion des granulés de PP-g-MAH pour atteindre
une température finale de 190°C. La deuxieme est une zone de mélange composée de 9 palets de
mélange placés en alternance a 90° pour I’homogénéisation du PP-g-MAH fondu. La zone de mélange
se termine par une demi-vis d’anti-convoyage. Le pas inversé de la demi-vis bloque la matrice en zone
de mélange jusqu’a ce qu’un niveau de polymere suffisant soit atteint dans la chambre d’extrusion,
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permettant I'augmentation du temps de résidence et d’atteindre une homogénéité parfaite. Cette
zone de mélange sert aussi a I’élimination des bulles de gaz potentiellement piégé dans les granulés
(air, vapeur d’eau...).

La troisieme partie de I'extrudeuse, a une température constante de 190°C, se compose de 8 vis de
convoyage. L'ouverture réalisée dans la chambre d’extrusion pour I'injection de I'agent réticulant se
trouve au centre de cette zone. Apres l'introduction de I’'agent réticulant se trouve une deuxieme zone
de mélange de méme structure que la premiéere. Encore une fois la demi-vis d’anti-convoyage placer
en fin de zone maintient la matrice fondue et le polyéther liquide en zone de mélange jusqu’a
I'obtention d’un mélange homogéene. La réaction de réticulation est initiée dans cette zone par le
mélange des deux composants. Les dernieres bulles piégées dans la matrice, notamment de vapeur
d’eau produite par la réaction de réticulation, sont séparées de la matrice fondue. La partie finale de
I’extrusion se compose de 12 vis de convoyage conduisant le matériau vers la filiere de sortie. Cette
zone s’accompagne d’une diminution de la température de 190°C a 170°C pour obtenir un fil de qualité
satisfaisante en sortie de filiere.

La vitesse de rotation des vis de mélange de I'extrudeuse est fixée a 20 rpm. Cette vitesse a été choisie
pour assurer un temps de résidence du matériau compris entre 5 et 7 min aprés introduction de la
polyéther amine, qui est le temps de réaction idéal observé dans la littérature [1,2]. L'objectif est
d’obtenir une réaction de réticulation optimale en sortie d’extrudeuse tout en limitant la dégradation
de la matrice par cisaillement.

ZGaS
Z-520-1%

Figure 11.3 : Profil d’extrusion utilisé pour I’élaboration des matrices réticulées

Les matériaux produits sous la forme de jonc sont ensuite découpés en granulés d’environ 1 mm de
diameétre pour permettre leur prochaine injection. Plusieurs méthodes de mise en forme ont été
envisagées au cours de cette étude, comme la mise en forme par presse chauffante. La mise en forme
par injection a été retenue du fait de la plus grande homogénéité des échantillons obtenue, de la faible
guantité de matériaux perdue lors du procédé et de sa bonne transposition a I’échelle industrielle. La
mise en forme a été réalisée au LRGP sur un Micro 12 cc injection Moulding Machine de la compagnie
DSM Xplore comme montré sur la figure 11.4.
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Figure 1.4: Micro 12 cc injection Moulding Machine de la compagnie DSM Xplore employé pour I'injection des matrices
réticulées.

Le systeme se compose d’une double vis placée dans une chambre de mélange thermo-régulée. Un
levier permet d’orienter le matériau fondu soit vers une filiere de sortie, soit pour étre réinjecté en
amont des vis. Il est tout d’abord basculé dans le sens permettant la réintroduction de la matrice
arrivée en fin du systéme. Le matériau sous forme de granulés est introduit dans la chambre
préchauffée a 190°C en quantité suffisante pour remplir la chambre. Une fois le matériau
complétement fondu, le levier est rebasculé pour orienter la matrice en sortie de machine. Le matériau
en filiere est récupéré dans une cellule chauffante (figure 11.5 (1)). Le volume de la cellule correspond
au volume du moule d’injection. Cette derniére est placée dans le systéme d’injection comme illustré
en figure I1.5. Le moule est placé dans un systéme de chauffe (2), le maintenant a 110°C. Un vérin sous
air comprimé (3) vient injecter la matrice présente dans la cellule chauffante dans le moule chauffé. La
température du moule, inférieure a la température de cristallisation des matrices, permet la
solidification des échantillons. L'injection se déroule en trois étapes. Dans un premier temps, le
matériau est injecté depuis la cellule chauffante dans le moule sous une pression de 8 bars en 10
secondes. La pression est alors augmentée en 10 secondes jusqu’a 10 bars. Cette pression finale est
maintenue pendant 10 secondes supplémentaires. La plaque injectée est alors retirée du moule pour
finir de refroidir a I'air. La chambre du « compounder » est de nouveau remplie pour recommencer
I'opération.
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Figure 11.5: Systéme d’injection pour la mise en forme des échantillons polymere avec en : 1) cellule chauffante, 2) moule et
systeme de chauffage du moule et 3) vérin sous air comprimé.

Afin d’assurer une bonne homogénéité des pieces injectées, un moule a été spécifiquement usiné pour
cette étude. Les pieces injectées se présentent sous la forme de plaques de 3 mm d’épaisseur, pour
une longueur de 55 mm et une largeur de 30 mm. Cette géométrie est précédée d’une forme
triangulaire assurant le remplissage du volume et de limiter les phénomenes d’orientation lors de la
cristallisation. L’injection des matrices sous la forme de plaque plutét que directement sous forme
d’éprouvettes limite les phénomenes d’orientation, et permet une meilleure adaptation de la forme
des échantillons. Les plaques injectées sont ensuite découpées a I'aide d’un CharlyRobot afin de
produire les échantillons nécessaires aux différentes analyses.

2.2 Elaboration des matrices de PP-g-MAH réticulé par la polyether-diamine THF
100

Cette premiéere partie concerne les gammes réticulées par la polyéther-diamine THF 100. L'impact de
la réaction de réticulation sur les deux PP-g-MAH, le CA 100 et le G 3015, est étudié pour plusieurs
ratios NH,/MAH ainsi que I"évolution de la microstructure des matériaux. Finalement, I’évolution des
propriétés mécaniques des matériaux est étudiée, notamment la transition de comportement
mécanique de fragile a ductile. La plupart de ces résultats ont fait I'objet d’'une publication dans le
journal Polymer, donnée dans cette partie.

2.2.1 Article dans Polymer: Switching from brittle to ductile isotactic polypropylene-g-maleic
anhydride by crosslinking with capped-end polyether diamine
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HIGHLIGHTS

® A capped-end triblock polyetherdiamine is used as a linker of different iPP-g-MAH by twin-screw reactive extrusion.
® The three-dimensional networks are characterized by FTIR and by the determination of gel content.

® The semi-crystalline microstructure is thermally described applying the Self-Successive Auto nucleation technique.

® A switch from brittle to ductile mechanical properties is observed studying the intrinsic true mechanical behaviours.

ARTICLE INFO ABSTRACT

Keywords: Ductile functionalized polypropylene is of great interest in multi-layer composites development. A capped-end
Isotactic polypropylene grafted maleic triblock polyether diamine (HN-PO,-TMOo-PO3-NH,) was used as a linker of two different maleated isotactic
anhydride polypropylenes (iPP-g-MAH, at 1 and 3 wt%) by twin-screw reactive extrusion. The molecular architecture, the

Polyether diamine
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Microstructure
Molecular architecture
Mechanical properties

semi-crystalline microstructure and the mechanical properties of the resulting polymers were analysed as a
function of the molar ratio of NH;:MAH (0:1, 0.33:1, 0.5:1, 0.66:1, 1:1, 1.5:1, 2:1). At the molecular scale, the
chemically modified polymers were characterized by FTIR and by the determination of gel content following the
ASTM D2765-84 standard method. Differential Scanning Calorimetry, Wide Angle X-rays Scattering and Self
Successive Auto-nucleation techniques showed the impact of the crosslinking: a decrease of the melting tem-
perature as compared with the unmodified iPP-g-MAH polymer, as well as a decrease of the crystallinity ratio for
the iPP-g-MAH at 3 wt% of MAH. Interestingly, Dynamic Mechanical Analysis and video-controlled uniaxial
tensile tests showed that the polymers obtained in stoichiometric NH>:MAH molar ratio exhibit the best me-
chanical properties enlightened by a switch from brittle to ductile mechanical behaviour with few differences
between the two iPP-g-MAH.

1. Introduction isotactic polypropylene-maleic anhydride (iPP-g-MAH) combines

properties of iPP, such as low cost, low density and easy processing

Environmental impact became nowadays of paramount importance
to material production, in both fundamental research and industry. For
example, transport accounts for 25% of global CO, emission, which has
a direct influence on climate change. Reducing fuel consumption and
thus CO, emission in transport could be gathered by engineering effi-
cient combustion engines and/or by lighter transporters structures.
Composite materials, such as multi-layered steel/polymer composites,
appear as good candidates for lighter structures. Among polymers,

ability with the ones of anhydride moiety that ensures a good com-
patibility with the metal surfaces.

The grafting of MAH onto iPP, firstly reported by Minoura et al., can
be carried out in the melting state [1-5], but also in solid state or in
solution [6-10]. The grafting undergoes undesirable side reactions, like
chain scission, that modifies the average molecular weight of the ma-
terial [1-11]. For instance, Shi et al. reported a reduction of about 76%
of the weight-average M,, of an iPP-g-MAH made by reactive extrusion
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(with 0.78 wt% of MAH) [11]. This is the major drawback of this re-
action, since it affects the final mechanical properties of the polymer
characterized by a brittle fracture. As a result, it becomes inefficient in
shock absorption due to the absence of plasticity and in particular vo-
lume damage. The MAH grafts also affect the microstructure of the
material. Seo et al. and Harper et al. reported a good miscibility be-
tween the graft and the unmodified polymer chains, as well as a de-
crease of the melting temperature range with the MAH weight fraction
inside the material [12,13].

To improve the mechanical properties, we proposed in this work to
increase the crosslinking within the polymer, by using a polyether
diamine. As a matter of fact, different crosslinking methods have been
developed in the last ten years. For example, Kubo et al. used hydrogen
donating hydrocarbons stabilizer to prevent (-scission degradation
during the irradiation with an electron beam [14]. Other authors used
polyfonctional monomers as crosslinking agent [15], or dicumyl per-
oxide molecules as a chemical initiator, to trigger a crosslinking reac-
tion with a peroxide/sulphur/accelerator system [16-19]. Those dif-
ferent crosslinking reactions show an important impact on the
microstructure [14-19]. A decrease of the crystallinity ratio and the
crystal sizes could be observed. This evolution was correlated with an
increase of the viscosity due to the loss of the polymer chain mobility.

The crosslinking reaction proposed in this work (Scheme 1) is based
on the reaction between maleic anhydride (MAH) and amino groups
(NH3) [20,21]. This kind of reaction, implying NH, in excess, has al-
ready been used and it lead to a chain extension of iPP-g-MAH [22-24],
and thus to new reactive sites (e.g. amino groups) in the polymeric
material [25,26]. The reaction and those new functionalities could be
used as a coupling agent for copolymers like PP/PE [27] or PP/PA6
[28]. It could also allow an enhanced dispersion of nano-fillers inside
polymers [29,30]. The wide variety of the reaction applications make it
particularly suitable for composites production, and provide new
properties to iPP. An interesting result, obtained by Lu et al. [26], was
the evolution of the mechanical properties of an iPP-g-MAH functio-
nalized with a large excess of diamine. Their material, an iPP-g-MAH
with 0.55wt% of MAH grafts, was functionalized with small diamine
molecules at a NH,:MAH molar ratio of 3:1. It was observed that a
significant raise of strain and stress at break occurred. However, in the
particular case of diamine excess, the reaction only induced a polymer
chain extension without creating a three-dimensional macromolecular
network. In this work, the evolution of the microstructure and the
mechanical properties of iPP-g-MAH with respectively 1 wt% and 3 wt%
of MAH, functionalized with a polyether diamine for different
NH5:MAH molar ratios were investigated. The objective was to de-
termine the optimal formulation (weight fraction of MAH and
NH;:MAH molar ratio) having the best mechanical properties. Molar
ratios below and above equimolarity (from 0.33:1 to 2:1) were tested.
The impact of the reaction on the molecular architecture was char-
acterized by FTIR and the gel content standard method. The
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modifications of the semi-crystalline microstructure were investigated
by the self-successive auto-nucleation technique (SSA) and X-ray scat-
tering. The close relationship with the true mechanical behaviour was
highlighted by VidéoTraction™ system, after taking into account or not
the volume strain.

2. Materials preparation
2.1. Materials

Two different maleated isotactic polypropylenes were studied in this
work. The first one is an isotactic polypropylene grafted with 1 wt% of
maleic anhydride (noted CA 100). The polymer is supplied by Arkema
under the commercial name Orevac” CA100. According to the technical
specification sheet provided by Arkema [29], the yield strength is
22 MPa, and the engineering elongation at break is 12%. Its average
molecular weight is estimated at M, = 25000 gmol ' [30,31]. Prior
to our experiments, conventional experiments have been done to de-
termine the nature of the crystalline phase and the crystallinity ratio of
CA 100. The main melting temperature, after the thermomechanical
history erasing, was measured at 162 °C by differential scanning ca-
lorimetry (DSC) at 10 °C/min. This temperature is consistent with the
melting of a-phase crystals, which were also revealed by wide angles X-
rays scattering analysis (WAXS). The crystallinity ratio was determined
by DSC and WAXS measurements and was of 55 = 3% and 62 = 3%
respectively.

The second polymer used in this work is also an isotactic poly-
propylene grafted by maleic anhydride units, but in a larger amount of
3wt%. It was supplied by Eastman™ under the commercial name
Eastman™ G-3015 (noted G 3015). The technical specification sheet
informed us about the average molecular weights that are M,
=24 ()OOgrnol’1 and M,, = 47000 gmol’1 [32-34]. No more in-
formation about the mechanical properties is given. As for the CA 100,
the melting temperature of 162°C revealed by DSC and the WAXS
measurements confirmed the presence of crystals in the a-phase. The
crystallinity ratio of G 3015 was estimated to be around 55 * 3% by
DSC and 61 = 3% by WAXS. The MAH weight fractions of the two
starting polymers were precisely determined by elemental analysis to
be of 1.16 wt% for the CA 100 and of 2.9 wt% for the G 3015, respec-
tively (see Table S1 in SI).

The crosslinking agent used in this work is a capped-end triblock
polyether diamine (HzN-PO3-TMOg-PO3-NH3), commercialized as
Jeffamine” THF 100 by Huntsman [7] and used as received. Jeffamine”
THF 100 (noted THF100) is a capped-end diamine copolymer of poly
(tetramethylene ether glycol) (PTMEG) and polypropylene glycol
(PPG), with a molecular weight of 1000 gmol’l. THF100 is liquid at
room temperature and atmospheric pressure. The Jeffamine® was
mostly chosen because the reactivity of aliphatic primary amines on
maleic anhydride group is higher compared to aromatic amines [27].

H RT wa thermal activation o
07h =0 HOOC. J~NH-R-NH; o

+ H2N-R-NH2

N
H,0 i
“NH,

HaN j/’fo/\/\‘}( uo/\r 2 — HyN-R-NH,

Jeffamine THF100

Scheme 1. Reaction pathway affording to the crosslinking between THF-100 and iPP-g-MAH through either amide or imide bonds.
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Table 1
Temperature profile of the extruder barrel.
Extruder area Input Temperature Areas Die plat
1 2 3 4 5 6 7
Temperature ("C) 150 170 190 190 1%0 190 180 170 170

Moreover, the high molecular weight of polyether diamine with a
melting point at 9°C and a flash point at 238 °C prevents any eva-
poration or degradation of the crosslinker during the reactive extrusion
process.

2.2. Materials preparation

The reaction between the MAH and the diamine, shown on Scheme
1, is divided in two steps. First, one amino group reacts with the an-
hydride, which leads to an amide and a carboxylic acid. This reaction
takes place at room temperature. The second step, the cyclization one,
is much slower and undergoes at the melting temperatures of the iPP-g-
MAH [25-27].

The chemical reaction process was run either at the CINI Company
or at the LRGP laboratory (CNRS - University of Lorraine, Nancy,
France), using a 10mm barrel extruder (Twinscrew Benchtop
Compounding Line developed by Rondol Technology Ltd). Its L:D ratio
is 40:1. Seven different intermediate temperature areas (Table 1)
composed the extruder barrel between the pellet feed hopper and the
rod shaped outlet die. The rotation speed was fixed at a specific value of
20 rpm in order to maintain a reaction time between 5 and 7 min (re-
action time inside the extruder barrel after adding the THF 100), de-
pending on the NH,:MAH molar ratio and the material viscosity.

iPP-g-MAH was introduced with a mass flow of 0.6 gmin~' for the
CA 100 and 1 gmin ' for the G 3015. The diamine was added in the
area 3 of the extruder barrel (at 190 °C), and the mass flow rate was
adapted to rich the targeted molar ratios NH,:MAH (ranging from 0:1 to
2:1). The crosslinked iPP-g-MAH materials were shaped into 3 mm
plates by injection moulding using a Micro 12 cc Injection Moulding
Machine commercialized by DSM Xplore. The material pellets were
molten at 200 °C and injected at 100 °C under 10 bars. 2D WAXS pat-
terns analysis confirmed the isotropic distribution of the macro-
molecular chains in the plane of the injected plates. Surface irregula-
rities and microstructural heterogeneities (skin-core structure gradient)
were removed by polishing the samples.

3. Experimental set up
3.1. Gel content measurements

The gel content of the two iPP-g-MAH and the functionalized ma-
terials were determined following the ASTM D2765-84 standard
method. The test was carried out with boiling xylene as an extraction
solvent inside a copper pouch. The measurements were performed in
triplicate.

3.2. Fourier transform infrared (FTIR) spectroscopy and band assignments

FTIR analyses were performed at room temperature using an
IRAffinity-1S spectrophotometer commercialized by SHIMADZU.
Spectra were recorded in transmission mode in the wavenumbers range
of 400-4000cm ™" using a 4em ™! resolution and accumulating 64
scans. Before analysis, the samples, taken from the injected plates, were
compressed to obtain films, with a thickness of 50-200 pm. The spectra
were treated with the Fityk software. To compare the spectrum of each
material, a reference band at 998 cm ! (methyl groups rocking) was
used to normalize the overall spectral intensity. This vibrational band
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was chosen since it is not a vibrational band that could change with the
reaction such as those associated with imide, amide, MAH or amine
groups.

3.3. Wide angles X-rays scattering (WAXS)

WAXS analyses were performed with a tension and an intensity of
30kV and 40 mA, respectively. The wavelength used was the copper
radiation Ky (A = 0.154nm). A parabolic multilayer mirror (Osmic)
and a cylindrical capillary selected the wavelength and shaped the in-
cident beam. The sample used were 1 cm X 1cm square cut in the
middle of the injected plates, and polished from both sides to obtain a
1 mm thickness. Using a rotating sample holder, the analyses represent
the average crystal diffraction in the plane of the sample free of any
crystalline texture. The 1D diffractograms were deconvoluted using the
Hermans and Weidinger method [36]. The contributions of amorphous
and crystalline phases were fitted with a series of Gaussian and Lor-
entzian functions [37,38]. The crystallinity ratio was calculated as the
ratio of the crystalline peaks areas over the total area corresponding to
the sum of the areas of the crystalline peaks and the amorphous halo.
The 2D analyses were performed with a photosensitive plane film at a
distance of 75 mm from the sample that were scanned using a FUJIFILM
scanner BASF 5000.

3.4. Differential scanning calorimetry analysis (DSC)

The DSC experiments were performed using a Q200 TA Instruments
apparatus. The samples, weighing around 10 mg, were taken from the
WAXS samples and were encapsulated in aluminium pans and analyzed
under an inert flux of nitrogen. To characterize the sample micro-
structures, the thermal cycle performed at 10 °C-min~ ' consisted in a
first heating ramp from 30 °C to 200 °C at 10 °C-min~" to characterize
the initial microstructure of the sample, a controlled cooling ramp to
30°C and a second heating ramp to 200°C to study the standard
thermal behaviour. The crystallinity ratios of the materials were esti-
mated as follows:

_ 4H,,
T AH® €))]
where AH,, is the melting enthalpy, and AHS = 165Jg~" is the en-

thalpy of a 100% crystalline isotactic polypropylene [39]. The main
crystalline lamellar thickness population (L) of the polymer was de-
rived from the Gibbs-Thomson equation:

7oy - 2%
= Tm(l pCAH;’,L[J @)
where Ty, is the melting peak temperature measured at the maximum of
the endotherms, T, is the melting temperature of a 100% crystalline
isotactic polypropylene, g, is the surface free energy of iPP crystalline
lamellae and p, the crystalline phase density. T is given by the lit-
erature at 460K, o, at 0.0496 Jm~?, and p. at 0.9361 gcm ™7 [39,40].

3.5. Successive self-nucleation and annealing (SSA)

SSA experiments were performed to characterize the thickness dis-
tribution of the crystallites [41,42]. This thermal fractionation tech-
nique is used to study the semi crystalline polymers with linearity de-
fects in their macromolecular chains (co-monomers, stereo-defects,
chains branching, crosslinking ...) [43]. For instance, Ogier et al. [44]
previously used this method to characterize the important decrease of
the main lamellar thicknesses of PE orthorhombic crystals as a function
of the crosslinking degree of an ethylene-co-vinyl acetate polymer. This
method could also be used to study the length distribution inside a
polymer like polypropylene [45,46]. The SSA protocol is initiated at a
specific temperature, called ideal self-nucleation temperature Tg, which
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Fig. 1. Temperature profile of the SSA crystal fractionation method.

was previously determined by a self-nucleation (SN) analysis. In case of
comparison of the thermal fractionation behaviours of chemically
modified semi-crystalline polymers, the material used to identify Tj is
the one that presents the highest melting temperature, which is neat CA
100 for the CA 100 materials, and neat G3015 for the G 3015 materials
[46]. The SN protocol and is application is presented in the supporting
information.

Once the T was determined, the SSA protocol illustrated in Fig. 1
can be carried out as follows:

e The thermomechanical history of the elaborated samples is firstly
erased by a rapid heating ramp above the melting temperature at
200 °C for 3 min then followed by a controlled cooling ramp to 60 °C
at 10 °C/min to ensure for all materials the same thermal history.

e Heating up to Ty, and holding this temperature for 5 min.

e Cooling down to 60 °C at 10 °C.min ™.

e Heating up to a new temperature Ts, 5°C lower than the previous
one and remaining 5 min.

e Repeating the two last steps until the achievement of seven different
T, temperatures.

e Carrying out a final heating, up to 200 °C to melt all the fractionated
crystals.

3.6. Dynamic mechanical analysis (DMA)

The dynamic mechanical properties of the materials were de-
termined using a DMA 242C commercialized by Netzsch. Rectangular
bar shaped samples of dimension 20 X 4 x 3 mm® were machined out
in the injected plates. Measurements of the complex modulus were
performed in three points bending mode at three different frequencies
(1, 5 and 10 Hz) in the temperatures range from —150 °C to 130 °C and
at a constant heating rate of 2°C.min~'. The complex modulus is
composed of the storage modulus E’ (real part) and the loss modulus E”
(imaginary part). E’ represents the storage modulus material and is
proportional to the energy stored during a loading cycle. It corresponds
to the elastic Young modulus. E” represents the loss modulus from the
viscous part of the polymer. The loss factor tand is then defined as the
ratio of the loss modulus to storage modulus. Results of i) storage
modulus (E’), and ii) loss factor (tan 8= E’’/E’) are represented as a
function of temperature for three frequencies.

3.7. Mechanical testing

The true mechanical behaviours of the different materials were
determined using the VidéoTraction™ system [47-51]. This method
gives access to the true mechanical behaviour of polymers at a constant
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true strain rate. A geometrical defect is machined out in the middle of
the gauge length of the dumb-bell shaped specimen to ensure the lo-
calization of the plastic deformation (necking). Seven ink markers are
printed in this specific region, called Representative Volume Element
(RVE). The axial true strain, €33, is obtained by a polynomial inter-
polation of partial strains measured from the displacement of axial
markers using Lagrange Transform and following Hencky's definition.
For uniaxial tensile testing, the transversal strains in the RVE, €, and
€99, are equal if the strain field is transversally isotropic in the center of
the neck [52-56]. Lastly, the volume strain in the RVE, &,, is simply
computed from the trace of the true strain tensor:

3

The volume strain can be positive, null or negative. In particular,
when it is superior to zero it is called volume damage (since the “re-
versible” elastic part can be neglected), and in the opposite case (when
it is negative) it is considered that a compaction mechanism is active.

The axial true stress, or Cauchy stress, is determined in the RVE, as
the load per unit actual cross-section:

ey = &1 + & + &3

033 = (F/Sp)*e 1 (C)]

where S, is the initial cross-section at the RVE of the sample.

All the mechanical tests were performed at room temperature and at
a constant true strain rate of 5.10 "3 s ™1, This rate was chosen to ensure
the control loop of the testing machine actuator, and it is slow enough
to avoid self-heating of the sample [55,56].

3.8. Scanning electron microscopy

Scanning electron microscopy (SEM) is used to observe the fracture
surface of the different materials and then to enlighten the differences
between the mechanical behaviours. To this end, post mortem micro-
graphies are recorded using an environmental Quanta FEG 650 electron
microscope from the FEI Company. The microscope parameters selected
are a water vapor pressure of 100 Pa and an acceleration voltage of
4kV.

4. Results and discussion
4.1. Chemical analysis

Fig. 2 a) shows the evolution of the gel content as a function of
NH,:MAH molar ratio between Jeffamine THF 100 and iPP-g-MAH
polymers. Whatever the wt% of MAH, the gel content continuously
increases with the amount of Jeffamine THF100 from 0, for the un-
modified iPP-g-MAH polymers (0:1 M ratio) to 12% and 46% for the CA
100 1:1 and G 3015 1:1 M ratios, respectively. The null gel content
values of the unmodified iPP-g-MAH polymers came from their low
molecular weights induced by the MAH grafting reaction [1-11].

The G 3015 1:1 gel content is three times higher than the one of CA
100 1:1. This difference could be explained by the difference of the
grafted MAH weight fractions between both iPP-g-MAH, which vary
from 1 to 3 wt%. Between 0:1 and 1:1 M ratios the gel content increases
similarly for both materials. This could be explained by the crosslinking
of the iPP-g-MAH chains that produces a 3D molecular network. For
molar ratios higher than 1:1, an important difference between the two
series of materials is observed. Whereas a plateau is reached for CA
100 at a gel content value of about 12%, there is a decrease from 46% to
36% gel content for G 3015 at a 2:1 M ratio. The important excess of
diamine in this last material (three times higher than in case of CA 100
for the same molar ratio) could be responsible for the decrease of the
gel content value. As a matter of fact, when it is in excess, some mo-
lecules of diamine might only react with one MAH moiety, promoting
thus a chain extension rather than a crosslinking. This was already
observed with other diamines at high NH,:MAH molar ratios [22-26].

In order to follow the evolution of the reaction as a function of
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Fig. 3. FTIR spectra of a) the CA 100 based materials and b) the G 3015 based materials as a function of the NH,:MAH ratio.

molar ratio of the reactive species, FTIR analyses were performed and
the spectra are presented in Fig. 3. The spectroscopic vibrational band
positions with respect to the chemical groups present in iPP-g-MAH
polymers and in modified materials are given in Table S2 in SI. In the
case of iPP-g-MAH polymer, the two characteristic vibrational bands at
1860 and 1780 cm ™! can be assigned to the symmetric and asymmetric
Vc—o Vibrations of the maleic anhydride group (MAH). The band at
1715cm ™" could be assigned to vc— vibrations associated to car-
boxylic groups formed by hydrolysis under wet storage conditions. By
adding the Jeffamine THF 100, the intensity of the characteristic vi-
brational bands of the maleic anhydride group decreases to finally
disappear when the 1:1 NH,:MAH molar ratio is reached. In the
meantime, one can observe the appearance of four new vibrational
bands, among which the ones at 1770 and 1700 cm 1, are assigned to
the symmetric and asymmetric vc—o vibrations of the imide group,
respectively. Indeed, upon the reaction of the diamine with the maleic
anhydride two consequent addition-elimination reactions might take
place to produce five-ring imides. The other two vibrational bands lo-
cated at 1735 and 1650 cm ™! can be assigned to associated carboxylic
acid/amide bonds, respectively. The amide bonds result from both re-
actions between carboxylic acid and Jeffamine THF100 and from the
incomplete imidization reaction (opening of the anhydride ring without
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cyclization). The intensity of the band at 1700 cm ™" remained strong
up to the 2:1 CA 100 material, but falls for the G 3015 2:1, with a raise
of the imide bands, indicating a more complete reaction.

Finally, a broad bending vibration assigned to N—H bond can be
observed at around 1550 cm ™! and could be due to the overlap of
secondary amide and primary amino groups. The imide and amide/
carboxylic acid bands describe the reaction between the primary amine
brought by the THF 100 and the MAH groups grafted onto the poly-
mers. The MAH bands evolutions indicate a complete consumption of
the MAH groups by the reaction from the 1:1 equimolar molar ratio
since they totally disappear. The absence of the primary amine band
also confirmed the complete use of the amine groups for those mate-
rials. This evolution is in agreement with the gel content evolution from
the 0:1 to the 1:1 sample for the CA 100 and the G 3015, which is
maximum for the 1:1 M ratio. In agreement with the gel content results,
for this particular formulation, each MAH group reacts with one amino
group, crosslinking thus iPP-g-MAH chains.

The presence of characteristic FTIR bands of the primary amine at
molar ratios above 1:1 indicates indeed that the crosslinking agent is in
excess or has not fully reacted. This might explain the stabilization for
CA 100 based materials and the decrease of the gel content for the G
3015 based materials at molar ratios above stoichiometry. The peculiar
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Fig. 4. a) 1D WAXS diffractograms and b) DSC thermograms of CA 100 and its modified materials prepared at variable NH,:MAH molar ratios.

decrease observed in case of G 3015 based materials is due to the excess
of diamine, three times higher than in case of the CA 100 based ma-
terials. Some diamine molecules may only react with one MAH graft
and that could be responsible for a chain extension instead of a cross-
linking between the iPP-g-MAH macromolecular chains.

4.2. Microstructural characterization

It is well known that the crosslinking of a semi-crystalline polymer
can change its microstructure because of the three-dimensional net-
work, which may modify the macromolecular mobility and the chain
segments length available for crystallization [17-22]. Those effects are
thus investigated by performing one-dimensional WAXS and DSC ex-
periments. The results are given in Fig. 4, Fig. 5 and numerically
gathered in Table 2.

The 1D WAXS diffractograms of CA 100 based materials (Fig. 4 a))
exhibit characteristic peaks of a monoclinic a crystalline phase of iPP
[44,45]. The crosslinking reaction using THF 100 do not induce any
modification of the crystallinity ratio, which remained of about 62%, as
in the starting polymer. One can only observe some variations of the
shape of the peaks and the values of the melting temperature range
depending on the NH,:MAH molar ratio and on the thermal history of
the sample. In the case of the first heating endotherms, a decrease of the
main melting temperature is observed with the increase of the
NH,:MAH molar ratio (from 165 °C to 160 °C between 0:1 and 2:1 M
ratios, respectively). On the second heating endotherms, small

shoulders appear around 160 °C up to a molar ratio NH,:MAH of 1:1.
Below NH,:MAH equimolarity, this effect disappears probably due to
the presence unreacted Jeffamine, in excess, which tends to facilitate
the chains mobility. The decrease of the main melting temperatures and
of the crystallinity ratios between the first and the second heating ramp
would suggest an influence of the injection molding process on the
semi-crystalline microstructures.

Fig. 5 shows the 1D WAXS diffractograms (Fig. 5 a)) and the DSC
thermograms (Fig. 5 b)) of G 3015 based materials. Numerical values
are reported in Table 2. Similarly to CA 100 based materials, the
monoclinic a crystalline phase of the iPP can be identified on all WAXS
spectra. However, a noteworthy difference can be distinguished since a
decrease of the crystallinity ratio from 62% to 58% is observed and
particularly for the highest NH,:MAH molar ratio, of 2:1. Fig. 5 b)
shows the thermograms of the G 3015 based materials during the first
heating revealing again the thermal history induced by the injection
molding process and a second heating resulting from a controlled
cooling in the DSC apparatus at 10 °C'min ~ . The melting temperatures
ranges also confirm the presence of the monoclinic a crystalline phase
of iPP. As previously observed with CA 100 based materials on their
first heating thermograms, double shoulder shaped endotherms appear,
but only until the ratio of 0.66:1. Again, in the case of the first heating,
a decrease of the main melting temperature as a function of the increase
of the NH,:MAH ratio is also noticed from 165 °C to 158 °C for the ratios
0:1 and 1:1. Beyond that, the high quantity of THF 100 could be re-
sponsible for a unique crystalline lamellae thickness population. With

a) b)
T T T T T T
-40kV/30mA ] g —— 1 heating ramp P!
10°C.
2=0.154 nm (110), (040),  (130). (111) (041), g‘ AT 2 heating ramp S
= CUK{“ A 2 o 13 —/—\—
2.1 114 4
] e e Nl T |
= s -
3 £ foes:1 ===
£ :
a2 [
L T e e R e e = 0 |
c o N
= =
o] e
s Simis, <
o, le3015 2 .
o~ N

20 (°)

160
Temperature (°C)

140 180

Fig. 5. a) 1D WAXS diffractograms and b) DSC thermograms of G 3015 and the modified materials prepared at variable NH,:MAH molar ratios.
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Table 2
Crystallinity ratio and melting temperatures of the different materials determined by DSC and WAXS analyses.
Materials unmeodified 0.33:1 0.5:1 0.66:1 11 1.5:1 21
CA 100 X (= 3%) (1st heating) 45 45 45 44 43 44 43
Tm (£ 17°C) (1st heating) 160/165 159/163 160/163 160/163 159/162 161 160
X, (= 3%) (2nd heating) 47 46 47 47 47 45 45
Tp (+ 1°C) (2nd heating) 161 159 160 161 160 161 159
X. (£ 3%) (1D WAXS) 62 60 63 62 62 61 62
G 3015 X, (= 3%) (1st heating) 50 48 47 47 44 - 42
T (£ 1°C) (1st heating) 157/165 159/163 159/162 157/161 158 - 160
X, (£ 3%) (2nd heating) 50 48 47 47 46 - 42
Tm (£ 1°C) (2nd heating) 157/164 159 159 158 158 - 159
X ( + 3%) (1D WAXS) 62 62 61 61 60 - 58

large excess of diamine (ratio 2:1), T,,, seems to increase beyond 160 °C.
The second heating thermograms show that the main melting tem-
peratures are quite similar (close to 159 °C) whatever the modified G
3015. Only a change of their melting temperature ranges is observable
with a decrease of the minimum and maximum temperature values as a
function of the increase of the NH,:MAH molar ratio. G 3015 shows a
double melting peak demonstrating its ability to generate two main
crystallites size populations using a controlled cooling rate of
10°C'min~". Focusing on the crystallinity ratios determined from the
first and the second heating ramp, it can be assumed that they are equal
for a given NH,:MAH molar ratio. Their trends to decrease are also
similar as a function of the reaction degree, which is in good agreement
with the previous WAXS result. The WAXS diffractograms and the DSC
thermograms of the CA 100 and G 3015 based materials allow to
characterize the impact of the new three-dimensional molecular net-
work on the semi-crystalline microstructure of the different materials.

In the case of the matrices based on CA 100, the decrease of the
melting temperatures implies, by using the Gibbs-Thomson relation
equation (2), a decrease of the crystalline lamellae thicknesses, but
without any modification of the crystallinity ratio. The three-dimen-
sional molecular network presents here a direct influence on the crys-
tallization ability of the materials. On the opposite, the G 3015 based
materials which present a more complex three-dimensional network
with a gel content three times higher than in case of CA 100's, shows a
more significant impact of the crosslinking reaction. The obtained
networks affect the melting temperatures and so the crystalline la-
mellae thicknesses of the polymers, but also the polymer chain mobility
since a decrease of the crystallinity ratios is mentioned. To better de-
scribe the evolutions of the melting temperature ranges for the modified
samples for both CA 100 and G 3015 based materials, SN/SSA studies
were performed. The results of the SN protocol applied on the CA 100
polymer (polymer that exhibits the highest melting temperature of its
series), are shown in supporting information. With those results, Ts
temperatures were determined respectively at 169 °C for the CA 100
and 167 °C for the G 3015.

Fig. 6 shows the last heating ramps of the SSA protocol for various
CA 100 samples (Fig. 6 a)) and the crystallite size distributions after
deconvolution with the Fytik™ software (Fig. 6 b)). As expected, the
unmodified CA 100 shows seven populations of crystalline lamellae
thicknesses. Tightening of the crystallite size distribution towards
smaller lamellae sizes is observed with the increase of the NHy:MAH
molar ratio. The thickest population of CA 100 (L, = 19.8nm) re-
presents 2% of the overall crystallinity ratio. This population is pro-
vided from the crystallization of the longest polymer chain segments of
the sample. The second thickest population (L. = 15.5nm) is the most
important and represents 56% of the crystallinity ratio. The first po-
pulation disappears from the 0.33:1 sample in favour to the second
population proportion. This comment is also true, but in a lower in-
tensity, for the 0.5:1 material. From the 0.66:1 M ratio, it is the second
population that decreases in favour to the third one (L. = 11.5nm),
which corresponds to even smaller chain elements. The crosslinking
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reaction, leading to a 3D network, disturbs thus the crystallization
process of the longest chain elements. This leads to the disappearance of
the thickest crystalline population followed by a decrease of the second
one from the 0.66:1 NH:MAH molar ratio. This evolution of the crys-
tallization ability of the longest chain elements explains the decrease of
the melting temperatures range enlightened from the previous DSC
results. The network building prevents the crystallization of the mate-
rials in favors of thinnest lamellae.

Similarly to CA 100, G3015 shows seven sizes of crystalline popu-
lations (Fig. 7). However, the thickest population (L. = 18.5nm) ob-
served in the case of G 3015 and 0.33:1 material is 1 nm thinner than in
case of CA 100. This difference could be explained by the higher MAH
weight fraction and the smaller molecular weight of G 3015
[11,29-34]. This population represents 9% of the overall crystallinity
ratio for the G 3015 and only 2% for the 0.33:1 M ratio and it dis-
appears completely for the other materials. At the same time, the
second thickest population (L. = 14.5 nm) first raises from 56% for the
unmodified G 3015 to 62% for the 0.33:1 sample and then decreases to
54% for the 0.5:1 and to 40% for the 1:1 samples. From the 0.66:1 to
the 2:1, the third population (L. = 11nm), which corresponds to
smaller chain segments, raises from 21% to 37% for the 1:1 material
and finally to 45% for the 2:1. In the case of the CA 100 based materials,
the second population remains the most important, but for the G 3015-
based materials, the third population becomes equal in proportion to
the second one. The three-dimensional networks of the G 3015 poly-
mers are denser than the ones of materials based on CA 100. Then they
exhibit a greater influence on the polymer crystallization ability, as
discussed for DSC thermograms.

The three-dimensional network created by the chemical reaction
shows here another difference between the two iPP-g-MAH. In the case
of CA 100, the network affects the crystallization ability of the different
samples, with a slight decrease of the melting temperatures range, as
pointed out by SSA results. In the case of G 3015, with three times more
MAH and gel content at equimolarity, the materials show a slight de-
crease of the melting temperatures range, but also a decrease of the
crystallinity ratio. This second microstructure evolution is similar to
that observed for other crosslinked polymers in the literature [17-22].

4.3. Mechanical properties

Fig. 8 a) depicts the comparison of the DMA signals recorded for the
storage Young modulus at a unique frequency of 1 Hz as a function of
temperature for all the materials based on CA 100.

The storage modulus values pointed out at low temperatures below
0°C tend to increase from the unmodified CA 100 to the 0.66:1 mate-
rial. The increasing excess of diamine molecules may explain this
phenomenon. Above 0 °C, the elastic mechanical behaviour is stronger
as long as the NH;:MAH molar ratio increases until the equimolarity.
This mechanical resistance improvement is clearly a consequence of the
crosslinking reaction put in evidence by the FTIR analyses and the gel
content results. When the crosslinking agent is introduced in excess, the
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Fig. 6. a) SSA last heating thermograms and b) distribution of the lamellae thickness populations according to T, temperatures for CA 100 and its crosslinked

materials.

elastic properties decrease progressively which means that THF 100
acts like a plasticizer. Fig. 8 b) gives the evolutions of the loss factor at
the same 1 Hz frequency as a function of temperature for all the ma-
terials based on CA 100. They all present the three relaxations already
found for iPP [48]. The y-relaxation associated with the motions of the
methyl groups, has the same amplitude for all materials and occurs at
around —40 °C. The S-relaxation, associated with the glass transition of
the iPP, stays close for the different materials at about 11 °C, but pre-
sents different amplitudes. The crosslinking reaction during reactive
extrusion, issued from the introduction of the THF 100 involves a
change in the material architecture, which increases the amorphous
phase contribution to the S-relaxation associated with the glass transi-
tion of iPP. Indeed, even without crystallinity ratio alteration, the
amorphous phase disorder increases. This has resulted from an increase
of the loss factor amplitude of the B-relaxation for the modified mate-
rials by the THF 100, compared with starting CA 100. The a-relaxation,
associated to local motions within the crystalline phase, is located
around 90 °C for the various materials. The variations of amplitude of
this relaxation could be explained by the weakest ability of modified
matrices to crystallize in thickest lamellae in comparison to the un-

modified CA 100.

In the case of the G 3015 materials it should be noted that due
heterogeneities inside the molded plates, mechanical analyses could be
performed only on materials obtained at molar ratios higher than
0.66:1 (Fig. 9 a)). The 0.66:1 and 1:1 corresponding materials exhibit
close Young modulus, and the same decrease for the 2:1 material is

observed due to the same reasons as those discussed previously for
materials based on CA 100. Fig. 9 b) gives the evolutions of the loss
factor for only the injectable materials based on G 3015.

Materials G 3015 0.66:1 and 1:1, as materials based on the CA 100,
present the three well-known relaxations found for iPP, while the ma-
terial 2:1 presents several changes at low temperatures. The y-relaxa-
tion associated with the motions of the methyl groups, has the same
amplitude for materials 0.66:1 and 1:1 near —40 °C. The temperature of
the B-relaxation, associated with the glassy transition of the iPP, in-
creases from 12 to 15°C between the ratios 0.66:1 and 1:1, then de-
creases by 8 °C for the material 2:1. The increase of the temperature
associated with the glassy transition is logical in view of the cross-
linking occurring which decreases the mobility of chains; this is high-
lighted by the chemical analysis of the materials. The decrease of
temperature between the ratios 1:1 and 2:1 can be explained by the
presence of molecules of diamine THF 100 in excess, which behaves as
a plasticizing agent thus, they increase the mobility of chains and lower
the temperature of the relaxation associated with the glassy transition.
The more the material is crosslinked, the more the amplitude of the -
relaxation decreases being in agreement with a decrease of the mobility
of chains. The a-relaxation, associated with local motions within the
crystalline phase, is located close to 90 °C for the various materials;
however, the variations of amplitude of this relaxation are more diffi-
cult to explain. The material 2:1 presents important changes around the
y-relaxation and the B-relaxation at low temperatures compared to the
two other materials. Besides the absence of the y-relaxation typical of
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the iPP, a new relaxation between —65 and —60 °C can be noticed, as
well as a change of the shape of the S-relaxation at 8 °C. This new re-
laxation can be associated with the glassy transition of the chains of
poly (tetramethylene ether glycol)]/PPG (polypropylene glycol) copo-
lymer composing THF 100 [35,57-60]. Furthermore, the THF 100 in
excess crystallizes at low temperatures. Its melting occurs at 8 °C what
could explain the appearance of a shoulder superimposed on the y-re-
laxation of this material at low temperatures.

For further mechanical analysis at high true strain values, all the
materials tested by DMA were studied with the VidéoTraction™ system
in uniaxial tension deformation path. Fig. 10 a) shows the true me-
chanical behaviours of the different CA 100 based materials. As ex-
pected, CA 100 presents a brittle mechanical behaviour with no plas-
ticity due chains breaking induced by MAH grafting. The two materials
with the lowest molar ratios (0.33:1 and 0.5:1) have also brittle me-
chanical behaviours similar to the one obtained for CA 100. The three-
dimensional network in these cases is not sufficiently developed to
improve the mechanical properties of the materials at high strains. The
first significant change appears only from the 0.66:1 material which
breaks at a true strain value 15 times more important than in the case of
the unmodified CA 100 (e, caioo = 0.05 and e, o661 = 0.75). The
molar ratio of this material is close to the one corresponding to the
complete reaction, when NH, groups consume all MAH grafts. This next
molar ratio 1:1 achieves thebest mechanical properties in terms of re-
silience and ductility. The true stress at break is more than twice higher
than in the case of the unmodified CA 100 (0p ca100 = 33 MPa and oy,
0.66:1 = 71 MPa). Moreover, the stress hardening is clearly stronger than

in case of the previous molar ratio that could be explained by a higher
level of molecular chains orientation towards the stretching direction.
This result highlights that the optimum crosslinking degree that has
been previously found regarding the gel content and the FTIR analyses
and that does not induce important impact on the semi-crystalline
microstructure (only a weak decrease of the crystalline lamellae
thicknesses) is consistent with the material that presents the best me-
chanical properties. The two others materials, 1.5:1 and the 2:1, show
also ductile behaviours, but with a significant decrease of the stress
level compared to the 1:1 M ratio material. Nevertheless, the amplitude
of their stress hardening is not so much affected. This result can be
explained by the excess of diamine molecules which acts here as a
plasticizing agent as identified by the DMA results that promotes
macromolecular chains mobility and then orientation.

Regarding the evolutions of volume strain as a function of true
strain, uncompleted crosslinking encourages volume damage whereas
diamine molecules excess decreases it, which is in good agreement with
the shape of the stress hardening discussed in Fig. 10 a).

Fig. 11 a) shows the true mechanical behaviour of the G 3015 based
materials. Like for the DMA analyses, only three materials were studied,
the 0.66:1, 1:1 and 2:1 samples. In opposition with the CA 100 0.66:1
material, the G 3015 0.66:1 still present a brittle mechanical behaviour.
The improvement of the mechanical properties occurs only from the
1:1 M ratio. This material exhibits mechanical properties close to those
of the CA100 1:1, with a ductile mechanical behaviour, and an im-
portant raise of true strain and true stress at break. The G 3015 2:1
samples also show a ductile mechanical behaviour, but with a raise of
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Fig. 10. a) True mechanical behaviour laws and b) evolutions of the volume strain of the modified CA 100 based materials in uniaxial tension.

true strain at break, and a decrease of true stress level. Similar to the CA
100 2:1, this material presents the effect of the large excess of diamine
molecules that act like a plasticizing agent. However, in this particular
case of G 3015 2:1, the diamine molecules excess is three times higher
than in case of CA 100 2:1 and so it induces in addition to a weaker
stress resistance, the raise of true strain at break. This observed excess
improves the deformation ability of the sample. These conclusions
drawn from the true mechanical behaviours of modified G 3015 ma-
terials are corroborated by the evolutions of the volume strain depicted
on Fig. 11 b) since similar low volume damage is undergone during
stretching.

To highlight such switch of true mechanical behaviour at large
strains, SEM observations were performed on the fracture surface of the
various samples. Micrographies are gathered in Fig. 12. Fig. 12 a) il-
lustrates the unmodified CA 100 fracture surface and shows a classical
brittle one in conformity with the determined true mechanical beha-
viour. The topography begins to change from the CA 100 0.66:1 ma-
terial (image b)) with the development of a fibrillary microstructure on
the most part of the sample surface. This morphology is complete with
the CA 100 1:1 material (image c)) that exhibits the best true me-
chanical behaviour, with an important plastic deformation. It has to be
noticed that fibrils were oriented along the stretching direction (per-
pendicular to the micrographies plane) and result from the creation of
elongated voids. This evolution between the different CA 100 materials
is in good agreement with the previous mechanical analysis. In case of
the G 3015 materials, the d) micrography which corresponds to the
fracture surface of the 0.66:1 material shows a brittle surface with some

small regions where some fibrils can be observed. This indicates the
beginning of the three-dimensional network influence on the mechan-
ical properties. However, the network here is not sufficiently enhanced
to induce the expected ductility. In case of G 3015 1:1 (image e)), a
complete fibrillary microstructure is revealed, proof of the switch of
true mechanical behaviour. A particular attention could be drawn on
Fig. 12 f) which shows an interesting zone of the G 3015 2:1 fracture
surface, it reveals the presence of some round elements on the fracture
surface. They could be identified as THF 100 diamine molecules drops
resulting of the large excess, which did not mix well with the polymer
matrix. The same thing was not observed for the CA 100 2:1 material
since the diamine excess is three times lower. Thus, these SEM ob-
servations confirmed really well the switch from brittle to ductile of the
true mechanical behaviour from the 0.66:1 M ratio in the case of CA
100 based materials and from the 1:1 M ratio in the case of G 3015
based materials.

Finally, to resume and to compare the real mechanical behaviours of
all the materials of the study at large strain values (it means of the
matter only without considering voids), intrinsic true mechanical laws
were determined using the theory developed by Poncot et al. in 2013
[51].

The remarkable shape of cavities in case of isotactic polypropylene
is tube-like shape from the moment that volume strain intensity is high
enough to have an influence on the true mechanical parameters without
significant change of shape. Thus, the intrinsic true strain in the axial
direction can be expressed as follows:
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Fig. 11. a) True mechanical behaviour laws and b) evolutions of the volume strain of the modified G 3015 based materials in uniaxial tensile tests.

76

121



Chapitre 2 : Etude de la réticulation du PP-g-MAH par la polyéther-amine.

A. Létoffé et al.

Polymer 164 (2019) 67-78

Fig. 12. SEM observations of the fracture surfaces of a) unmodified CA 100, b) CA 100 0.66:1, ¢) CA 100 1:1, d) G 3015 0.66:1, e) G 3015 1:1, and f) and G 3015 2:1

materials.

The expression of the intrinsic true stress may be given by:

Oh=—== c’332- = 033€%
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Fig. 13 compares the intrinsic true mechanical behaviours of ma-
terials based on CA 100 (Fig. 13 a)) to those of materials based on G
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3015 (Fig. 13 b)). By correcting the volume damage that occurs in such
materials during uniaxial stretching, it can be observed that mechanical
resistance increases as a function of the increase of crosslinking with a
maximum for the 1:1 formulation for both iPP-g-MAH. The excess of
diamine molecules decreases significantly the mechanical resistance
due to its plasticizing effect. This phenomenon is extreme in case of the
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Fig. 13. Comparison of the true intrinsic mechanical behaviours of a) the modified CA100 and b) the modified G 3015 based materials.
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G 3015 2:1 material, but results to a large increase of the strain at
break.

5. Conclusion

In-situ crosslinking of iPP-g-MAH bearing two weight fractions of
anhydride (1 wt% for CA 100 and 3 wt% for G 3015) was performed
through a twin-screw reactive extruder with a primary end-capping
diamine, the polyether Jeffamine®THF-100. The crosslinking reaction
had a direct impact on the microstructure of the polymer, resulting in a
decrease of the crystalline lamellar thicknesses for both maleated iPP
with an additional effect on G 3015, namely a slight decrease of the
crystallinity ratio.

The most crosslinked networks and equivalent mechanical proper-
ties were reached at equimolar ratio of NH2:MAH for which, interest-
ingly, the gel content was three times lower for the CA 100 materials. In
other words, one needs three times less Jeffamine to crosslink the 1 wt
% iPP-g-MAH polymer to reach better mechanical properties such as
resilience, yield and stress at break as with the richest MAH polymer.
This could be due to the fact that the crystalline microstruture is poorer
in the case of G 3015, while for both materials, the B-scission induced
by the MAH grafting is counterbalanced by the formation of the 3D
network.

More important, at a certain molar ratio (0.66:1 for CA 100 mate-
rials and 1:1 for G 3015 materials) the mechanical behaviour of the
materials switched from brittle to ductile. When used in excess, the
Jeffamine acts rather as a plasticiser, as the crystallinity ratio and
mechanical properties, such as Young modulus or stress level de-
creased.

Finally, it should be noted that the formulations presented herein
are of particular interest for the design of composite materials, espe-
cially those that address structure-lightening topics. This is especially
the case for CA 100-derived material functionalised at a 0.66:1 ratio
and which exhibits a ductile behaviour while bearing reactive anhy-
dride moieties available for further interact with other surfaces (i.e.
carbon, metallic or metal oxides).
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Chapitre 2 : Etude de la réticulation du PP-g-MAH par la polyéther-amine.

2.2.2 Analyse chimique du gel et de la partie soluble des matériaux réticulés

Dans le cas des deux matrices (CA100 et G3015) réticulées par la molécule de THF 100, la mesure du
taux de gel évolue sensiblement avec I'avancement de la réaction de réticulation, avec une
augmentation linéaire entre les ratios 0 :1 et 1:1. Dans le premier article présenté dans la partie 2.2.1
précédente, une premiere analyse infrarouge des fractions solubles et insolubles de la matrice CA 100
réticulée par des molécules de THF 100 en ratio 1:1 a été réalisée. Cette analyse est ici complétée avec
les matrices en ratio 2:3 et 2:1. L’objectif est ici de confirmer plusieurs hypothéses qui ont été réalisées
sur la réticulation de ces matrices. La premiéere est I'abscence d’anhydride maléique au sein de la
fraction insoluble des matrices, mais aussi la présence de chaines réticulées au sein de la fraction
soluble des matrices. La deuxieme hypothése concerne les matériaux présentant un exceés de
groupement amine. Il est supposé que certaines molécules de diamines peuvent faire réagir un seul
groupement amine et étre ainsi relié au réseau réticulé tout en présentant une extrémitée libre. Il est
donc théoriquement possible de retrouver des amines libres au sein de la fraction insoluble de la
matrice 3:2.

Une mesure du taux de gel est alors réalisée sur les trois matrices afin de séparer les fractions solubles
et insolubles, comme présenté dans le chapitre 1, partie 1.3.1. Une fois la mesure réalisée et la partie
soluble de la matrice extraite, les fractions insolubles sont récupérées dans les sachets métalliques. Le
contenu du ballon (solvant + fraction soluble) est évaporé pour obtenir la fraction soluble. Les deux
parties sont mises sous forme de film, d’une épaisseur entre 50 et 150 um d’épaisseur, et analysées
par FTIR. Les figures I1.6 et 1.7 regroupent les spectres infrarouges des fractions solubles et insolubles
des trois matériaux réticulés.

Absorbance

CA 100 THF 100 2:3

T T T T T T T T T T T
1800 1750 1700 1650 1?00 1550 1500
wavenumbers (cm™)

Figure 11.6: Spectre FTIR des fractions insoluble des matrices réticulées

Les bandes vibrationnelles visibles en figure 1.6 correspondent aux différents groupements
caractérisant la réticulation. Les bandes les plus intenses (1770 et 1700 cm™) sont associées aux
groupements imides résultant de la réaction de réticulation. Les bandes a 1735 et entre 1675 et 1650
cm™ sont associées respectivement aux acides carboxyliques et groupements amides couplés.
L'absence des bandes vibrationnelles caractérisant la présence de MAH au sein de la fraction insoluble
de la matrice réticulé en ratio 2:3 est observée. L'absence de ces bandes permet de confirmer la
réticulation compléte de la fraction insoluble de la matrice et I'absence d’anhydride maléique dans
cette derniére. Le matériau en ratio 2:3 étant une matrice que partiellement réticulée et présentant
des anhydrides libres au sein de la matrice, comme montrés dans la partie 2.2, la présence de MAH
pouvait étre attendue au sein de la fraction insoluble, méme en faible dose. Au contraire, cette
absence indique que I'ensemble des chaines macromoléculaires ayant des groupements MAH libres
se trouve dans la fraction soluble du matériau, et donc en dehors du réseau 3D de réticulation.
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Chapitre 2 : Etude de la réticulation du PP-g-MAH par la polyéther-amine.

Un autre résultat intéressant est observé pour la matrice 2:1 avec la présence de bandes
vibrationnelles caractérisant la présence d’amines primaires. Ce résultat confirme la présence de ces
groupements au sein de la fraction insoluble du matériau. La molécule de THF 100 étend parfaitement
soluble dans le xyléne, elles ne peuvent normalement pas se retrouver dans la fraction insoluble, les
groupements amines observés sont donc partie intégrante du réseau réticulé. Ce résultat confirme
une hypothese proposée dans le cas des matrices présentant des ratios NH,:MAH supérieur a 1. Il a
été supposé qu’en cas d’exces d’agent réticulant, certaines molécules de THF 100 ne réagissent que
partiellement avec les groupements MAH. Dans cette situation I'un des groupements amine est greffé
a une chaine de PP alors que I'autre reste libre au sein de la matrice. Ces résultats sont en accord avec
de précédentes observations de la littérature sur I'élaboration de PP-g-NH; [1-4].

T T T T T T T T T

CA 100 THF 1UDE1J\
EEEww e s awT o

Absorbance

CA 100 THF 100 1:1 | |
,\-_‘.-:m‘_.. VAN

— —
1800 1750 1700 1650 1600 1550 1500
wavenumbers (cm™)

Figure 11.7: Spectre FTIR des fractions solubles des matrices réticulées

La figure I.7 présente les spectres infrarouges des fractions solubles des différentes matrices. Plusieurs
nouvelles bandes vibrationnelles sont observées, suivant la matrice, a 1510, 1580, 1610, 1680 et 1740
cm™. Ces nouvelles bandes sont associées aux différentes formes de Xylénes, leurs présences dans les
spectres infrarouges des matériaux indiquent qu’une partie du solvant, malgré I'’évaporation et la mise
en forme sous presse chauffante, est restée piégée au sein de la matrice. Les bandes vibrationnelles
caractérisant la présence de MAH (1780, 1712 cm™) sont présentes pour la fraction soluble de la
matrice réticulée au ratio 2:3. L’absence de ces bandes pour la fraction insoluble du méme matériau
confirme qu’aucune chaine non réticulée (comportant des groupements MAH libres) n’est présente
dans la fraction insoluble, et se retrouve intégralement dans la fraction soluble du matériau.

Le deuxiéme résultat important est la présence des bandes caractérisant les groupements imides et
amides au sein des différentes fractions solubles, quel que soit le matériau. Une estimation statistique
indique qu’en moyenne les chaines macromoléculaires du CA 100 comportent 2,5 groupements MAH.
Certaines chaines de petite taille peuvent donc comporter uniquement 1 groupement MAH, si deux
chaines de PP-g-MAH de ce type sont reliées par une molécule de THF 100, les deux chaines ne sont
pas reliées au reste du réseau réticulé de la matrice et se retrouvent donc dans la fraction soluble de
cette matrice. D’autres configurations sont envisageables, avec deux, trois, quatre ou plus de chaines,
présentant un ou deux groupements MAH, reliées entre elles par des molécules de THF 100 et isolées
du reste du réseau 3D.

Finalement, on remarque que la présence des bandes caractérisant les groupements amines primaires
est visible dans la fraction soluble du matériau réticulé en ratio 2:1. On retrouve ici les molécules de
THF 100 n’ayant pas réagi du fait du large excés en groupements NH, mais certainement aussi de
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chaines de polypropyléne greffées de molécules de diamines possedent une extrémité libre et donc
non reliée au reste du réseau 3D.

2.2.3 Analyse DSC de la THF 100

Cette partie est consacrée a I'approfondissement d’une hypothése réalisée dans le premier article sur
la réaction de réticulation du G 3015 par les molécules de diamines de type THF 100, plus précisément
de la matrice G 3015 + THF 100 réticulée en ratio NH2/MAH de 2:1. Cette matrice est de tous les
matériaux produits celle qui présente le plus grand excés massique en molécules de THF 100. Cet exces,
confirmé par I'analyse FTIR de la matrice, a notamment été observé par microscopie électronique a
balayage du faciés de rupture des éprouvettes mécaniques sollicitées en traction uniaxiale (Cf partie
2.2, fig. 12). Sur ces facies de rupture, un grand nombre de formations sphériques sont observées et
ont été associées a des bulles de THF 100 liquide résiduel au sein du matériau. En effet, du fait de la
grande quantité de THF 100 liquide ajoutée a cette matrice lors de I’élaboration, I’extrusion réactive
est insuffisante pour garantir le mélange homogene de I'agent réticulant au sein de la matrice, et
permet la formation de telle cavité lors de la mise en forme. L’analyse DMA de la matrice G 3015 + THF
100 réticulée au ratio molaire 2:1 a mis en évidence un changement de la courbe du facteur de perte
tan & comparé aux autres matériaux G 3015 (Cf partie 2.2 Fig. 9). En effet, la relaxation y du PP, associée
aux mouvements locaux des groupements méthyles des chaines macromoléculaires normalement
située aux alentours de -40°C, n’est pas visible pour ce matériau. Dans le méme temps, une nouvelle
relaxation est observée a -60°C, alors que la relaxation B du polypropyléne, associée a sa transition
vitreuse, présente un changement important de sa forme, avec un étalement aux températures
inférieures a 10°C. Dans ce premier article, deux hypothéses ont été proposées pour expliquer ces
changements. La premiere a été d’associer la relaxation observée a -60°C a de potentielles relaxations
des molécules de THF 100, présentes en grande quantité au sein de cette matrice, alors que la
deuxiéme a été d’associer le changement de la forme de la relaxation B du polypropyléne a la fusion
de I'état cristallisé des bulles de THF 100 en excés.

Afin de confirmer ou d’infirmer ces hypothéses, de nouvelles analyses ont depuis été réalisées. Du fait
de son état liquide a température ambiante, la réalisation d’un essai de DMA sur la THF 100 est
impossible. Un autre type d’essai réalisable et pouvant aider a la compréhension de son comportement
thermique est I'analyse DSC. Aprés un refroidissement & 10°C.min* depuis la température ambiante
jusqu’a -80°C, une chauffe & 10°C.min? a été réalisée jusqu’a 150°C. Les thermogrammes
correspondants sont donnés sur la figure 11.8.
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Figure 1.8 : Thermogrammes de refroidissement et de chauffe d’un échantillon de THF 100 a 10°C.min1
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On remarque lors du refroidissement de la THF 100 un pic de cristallisation aux alentours de -19°C.
Bien que cette température soit plus faible que les valeurs pouvant étre relevées dans la littérature
pour les polyéthers, cette différence peut s’expliquer par la taille des blocs, de 3 monomeres pour les
branches de PPG, et de 6 pour le centre de la molécule en THF [5, 6]. L’absence d’un double pic de
cristallisation indique que seul un des éléments composant la molécule a cristallisé. Du fait de la tres
faible taille des segments de PPG, il est logique de supposer que ce sont les segments de THF qui ont
cristallisé. Cette hypothése se confirme dans certaines études sur la cristallisation des polyéthers [5-
9]. Un changement de ligne de base est observé vers -60°C lors du refroidissement et vers -50°C lors
de la chauffe. Ce changement est classiquement associé a la transition vitreuse, les températures
observées sont cohérentes avec les valeurs de la littérature [5-9]. Finalement un double pic de fusion
est observé, avec les températures de fusion Ty et T respectivement a 1 et 10°C. La fusion des courtes
chaines de polyéthers sous la forme d’un double pic a déja était observé dans le cas de copolymeres,
et est donc ici cohérente [5]. A partir de ces résultats, il est possible de confirmer les hypothéses
réalisées lors des essais de DMA sur la matrice G3015 en ratio 2:1. La cristallisation lors du
refroidissement de la THF 100 observée par DSC, ainsi que les bulles de THF 100 au sein de la matrice
observée par MEB confirment la possibilité de la formation de structure cristalline de THF au sein de
la matrice lors du refroidissement. Ces structures vont modifier le comportement du matériau lors des
mesures DMA. La fusion de ces structures, compléete a 10°C, explique le retour a un comportement
classique du PP au-dela de 10°C. De la méme maniére, la transition vitreuse de la THF 100, observée
par DSC entre -60 et -50°C, explique la relaxation observée en DMA vers -60°C.

Le tres large exceés de THF 100 au sein de cette matrice a empéché un mélange homogene et a permis
la formation de bulles de THF 100 dans le matériau. Ces bulles, lors du refroidissement des
échantillons, vont cristalliser sous forme de courte structure cristalline de THF. Ces structures
cristallines, ainsi que les éléments non cristallisés, vont modifier le comportement en DMA des
échantillons, comme observé dans la partie 2.2 Fig. 9. Ces observations n’ont pas été faites pour
d’autres matrices, indiquant que seule la matrice G 3015 THF 100 2:1 présente une quantité de THF
100 suffisante pour étre impactée d’une telle maniére. Il est donc cohérent de penser que la
cristallisation de la THF 100 n’est pas possible pour les autres matrices, la THF 100 est partie intégrante
du réseau 3D de réticulation ou est bloquée au sein de la phase amorphe.

2.2.4 Evolution de la longue période des matériaux CA 100 et G 3015 réticulés par la THF 100
Les mesures de la longue période présentées dans cette partie ont été réalisées a I'European
Synchrotron Radiation Facility (ESRF), sur la ligne DUBBLE beam-line (BM26B, Grenoble, France). Cette
ligne est optimisée pour I'analyse des matériaux polymeéres [10,11]. Les clichés SAXS sont réalisés avec
une longueur d’onde de A=0,104 nm, par des expositions de 15 secondes mesurées par un détecteur
Pilatus 1M (981*1043 pixels, soit 172um*172um) a 3,8 metres de I'échantillon. La calibration de
I"appareil est réalisée par un cristal d’AgBe.

Dans le cas des polymeéres semi-cristallins le cliché de diffusion aux petits angles se compose d’un halo
de diffusion, la distance du halo au centre est liée aux dimensions des éléments diffusants. L’élément
diffusant des structures semi-cristallines est la longue période, caractérisant I'enchainement de phase
amorphe et de phase cristalline. La longue période se calcule a partir des « cakes » formés a partir des
clichés de diffusion, comme présentés en figure 11.10.
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¢

Lo > q

Figure 11.10: Transformation polaire du cliché de diffraction SAXS en “Cakes”, avec ¢ I'angle azimutal, la direction d’injection
est indiquée par la fléche.

Les « cakes » sont produits a partir des clichés SAXS via le logiciel FIT2D. Leurs analyses permettent le
calcul de la longue période des différentes matrices réticulées. Les clichés et « cakes » sont donnés en
Annexe 1. Seule I’évolution des longues périodes sera présentée et discutée ici, ainsi que pour certains
cas particuliers. Les « cakes » représentent I’évolution du produit Ig%, avec | 'intensité diffracté, et q le
vecteur d’onde dans I'espace réciproque. Cette représentation permet de mettre en évidence la
diffusion de la longue période des matériaux, et une possible orientation de la microstructure.

La longue période est estimée pour la valeur de gmoyen présentant la valeur Ig> maximale avec :

2
L,=—= (2.1)

dmoyen

Les longues périodes calculées pour les différentes matrices CA 100 réticulées sont données en figure
I.11.

. : .
0,0 0,5 1,0 1,5 2,0
Ratio Molaire NH_/MAH

Figure 11.11: Evolution de la longue période des matériaux CA 100 + THF 100 en fonction du ratio molaire NH,:MAH.

La gamme de matériau basée sur le CA 100 réticulée par la THF 100 présente une augmentation de la
longue période avec I'avancement de la réticulation. Le maximum obtenu pour la gamme CA 100 + THF
100 I'est pour le ratio molaire 1:1, avec une longue période de 15 nm. On remarque ensuite une
stabilisation de la longue période pour les ratios supérieurs. Cette évolution est cohérente avec les
résultats précédents, la réticulation impliquant une modification importante des matériaux. Comme
tres peu de changements sont observés sur les épaisseurs des lamelles cristallines et le taux de
crstallinité, cette évolution de longues périodes est principalement due au changement apporté a la
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phase amorphe par le réseau 3D de réticulation. La présence de ce réseau réticulé augmente donc
I’épaisseur de la phase amorphe interlamellaire.

Les différents matériaux de cette gamme présentent une homogénéité de l'intensité diffusée suivant
I’angle azimutal, sauf pour le ratio 1:1. Cette homogénéité indique une absence d’orientation de la
structure du matériau suite a la mise en forme par injection. Au contraire, 'hétérogénéité de la
diffusion dans le cas du matériau réticulé en ratio 1:1 indique la présence d’une orientation initiale du
matériau, comme observé en figure 11.12. La position de I’arc de diffusion, aligné sur le sens d’injection
de la matrice, indique que les chalnes macromoléculaires sont partiellement orientées dans le sens de
I'injection. Pour cette gamme, seul le matériau le plus réticulé presente cette orientation initiale, se
qui est cohérent a une augmentation de la viscosité impliquée par la réaction de réticulation.

Figure 11.12: cliché SAXS du CA 100 + THF en ratio molaire 1:1, la fleche indique le sens d’injection de I’échantillon.

Le cas des matériaux basés sur le G 3015 est particulier. Le G 3015 vierge ainsi que les matériaux
réticulés aux ratios 0,33:1 et 0,5:1 présentent une unique longue période de 14,75 nm. Dés le ratio
0,66:1, les clichés de diffusion SAXS différent avec I'apparition de 2 halos présentant une forte
hétérogénéité d’intensité (figure 11.13 pour le ratio 1:1)).

b)]

Intensité (U.A.)

T T T T T T T T T T T T T T T T 1
0 20 40 80 80 100 120 140 160 180
angle azimutal (*)

Figure 11.13: A) cliché SAXS du matériau G 3015 1:1. Les paires de halos de diffusion sont indiquées en bleu et en rouge. La
fléche orange indique la direction d’injection, la verte le sens de I'intégration azimutale. B) évolution de I'intensité diffusée
suivant I'angle azimutal au niveau des deux halos de diffusion.

Les deux paires d’halos de diffusion montrent des intensités plus fortes dont les maximas sont décalés
d’un angle azimutal de 90°. La figure 11.14 a) présente le cliché WAXS du méme matériau, ainsi que les
profils azimutaux des plans de diffraction (110) et (040) de la maille a du PP. Les profils azimutaux
présentent une variation d’intensité avec I'angle azimutal, les deux plans possédant quatre arcs de
diffraction séparés d’un angle de 90° (cf figure 11.14 b)).

a) b)
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Figure 11.14 : A) Cliché de diffraction WAXS du CA 100 THF 100 1:1 et b) profil azimutale des plans de diffraction (110) en
noir et (040) en rouge, la fleche verticale indique la direction du flux d’injection lors de la mise en forme, la deuxiéeme indique
le sens d’intégration azimutal.

L'ensemble de ces résultats indique I'existence de deux longues périodes au sein de la matrice
polymeére. La premiére présente une orientation (et donc des chaines macromoléculaires de la phase
cristalline) dans le sens d’injection du matériau. Elle correspond au halo entouré en bleu prés du Beam
Stop. Cette longue période est calculée a 40 nm pour les matrices G3015 + THF 100 en ratio 0,66 :1 et
1:1. Cette longue période est donc plus grande que les mesures réalisées pour les autres matériaux de
cette étude. Une deuxieme longue période, orientée a 90° par rapport au sens d’injection des
matériaux est observée, mesurée a 17 nm au ratio 0,66: 1, et de 16 nm pour le 1:1.

Dans leurs travaux en 2015, S.G. Yang et al. ont étudié la cristallisation du polypropylene lors d’'une
injection sous haute pression et ont mis en évidence la formation de deux populations de lamelles
cristallines, I'une orientée perpendiculairement au flux d’injection, ainsi qu’une autre qualifiée de
« fille » orientée dans le sens d’injection [12]. Les auteurs réalisent le paralléle entre I'augmentation
de la pression lors de l'injection et I'augmentation de la viscosité du matériau comme étant
responsable de ce type de microstructure typiquement rencontrée lors d’'une mise en forme par
extrusion bi-étirage. Les matériaux G3015 réticulés aux ratios 0.66:3 et 1:1 étant particulierement
visqueus, il est possible de s’attendre a un tel effet sur la cristallisation.

Lors de I'injection des matériaux, la haute viscosité de la matrice due a la réticulation implique, lors de
la cristallisation, la formation d’une premiere population de lamelles cristallines « méres », orienté de
maniere perpendiculaire a la direction d’injection (longue période dans le sens d’injection, halo bleu),
cette longue période est particulierement grande. Une deuxieme population de lamelles cristallise
alors entre les lamelles « méres » qui présente alors une orientation dans le sens de I'injection, et une
longue période a 90° par rapport au flux. Ces lamelles sont dites lamelles « filles ». Du fait de I'espace
limité, les lamelles « filles » sont nécessairement plus petites, ce qui explique les observations réalisées
par SSA en partie 2.2.1: les populations de lamelles cristallines épaisses diminuent d’importance avec
I"augmentation du ratio NH.:MAH, en faveur des populations de lamelles plus fines. Les longues
périodes « filles » sont aussi plus petites que les longues périodes « méres » car le flux d’injection est
plus fort que I'effet de viscosité, maintenant les chaines principalement orientées suivant la direction
d’injection.

Cette microstructure particuliére est ici la conséquence de I'importante augmentation de la viscosité
de la matrice G 3015 a partir du ratio 0,66:1. Cette microstructure n’est en effet pas présente pour le
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matériau au ratio 2:1, qui ne présente qu’une longue période de 12,5 nm. Le large excés de diamine
de cette matrice diminue la viscosité du matériau fondu, et limite les phénomenes d’orientation.

2.2.5 Analyse par spectroscopie Brillouin de la gamme CA 100 + THF 100

La spectroscopie Brillouin est une technique expérimentale présentant un grand intérét dans I'analyse
de I’évolution des propriétés élastiques des matrices polymeres, au travers de la constante élastique
Ci11, mais aussi de leurs propriétés optiques. La figure 11.15 présente I'évolution des modules d’élasticité
des différents matériaux de la gamme CA 100 + THF 100. Les matériaux de la gamme G 3015 n’ont pas
pu étre caractérisés par spectroscopie Brillouin par manque de temps. La figure 1l.15 présente
|’évolution de la constante élastiques Ci; et de I'indice optique avec le ratio molaire NH2:MAH pour la
gamme de matériaux CA 100 + THF 100.
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[ % \\\
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Figure 11.15: évolution de la constante élastiques C11 et de I'indice optique avec le ratio molaire NH, :MAH pour la gamme
de matériaux CA 100 + THF 100

Une augmentation importante de la constante d’élasticité Ci; avec le ratio molaire NH,/MAH pour les
matériaux allant de la matrice vierge au matériau 1:1 est observée. La constante élastique présente
ensuite une chute pour les ratios présentant un exces de polyéther (1,5:1 et 1:1), correspondant aux
effets plastifiants observés par d’autres méthodes de caractérisation mécanique, comme la DMA et la
VidéoTraction™. Cette évolution est ici cohérente avec la formation du réseau 3D au sein de la matrice
suite a la réaction de réticulation puis de I'ajout en excés de la THF 100.

L’indice optique présente lui aussi une évolution avec le ratio molaire, avec notamment une diminution
importante entre le CA 100 pur et le matériau réticulé au ratio 1:1. Cette évolution est en bonne
corrélation avec I'évolution de leurs propriétés mécaniques. Cette corrélation n’est pas obligatoire,
certains matériaux présentant au contraire une augmentation de leurs indices optiques avec leurs
constantes élastiques [12]. Dans le cas des matériaux de la gamme CA 100 THF 100, cette évolution est
explicable par I'impact de la réaction de réticulation sur la phase amorphe de la matrice. Comme I'a
montré I'analyse par DSC des matrices (partie 2.2.1), une diminution de I’épaisseur des lamelles
cristallines est observée avec I'augmentation du ratio molaire NH,:MAH. Cette évolution est corrélée
avec 'augmentation de la longue période mise en évidence par I'analyse des clichés de diffusion SAXS
des matrices. Au contraire, aucune variation significative du taux de cristallinité n’a été observé pour
cette gamme. Ces différentes évolutions indiquent une augmentation de I'épaisseur (et donc du
volume) de la phase amorphe interlamellaire, sans que cette derniére ne représente une fraction
supérieure de la masse du matériau. La réticulation implique donc une diminution de la densité de la
phase amorphe, impliquant la diminution de I'indice de réfraction observé. Les courtes chaines de
polyéther, en réticulant la matrice, doivent augmenter la distance entre les chaines macromoléculaires
du polymeére. L'augmentation des valeurs d’indice de réfraction pour les ratios 1,5:1 et 2:1 s’explique
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au contraire par une augmentation de la densité de la phase amorphe, les molécules de THF 100 en
exces venant certainement se placer entre les chaines de polypropyléne.

2.3 Elaboration de la matrice de PP-g-MAH a 1% m (CA 100) réticulé par la
polyether-triamine T 3000

Cette deuxiéme partie présente les résultats de I'analyse du matériau CA 100 réticulés par la polyéther-
triamine T3000. Tout comme pour la premiéere partie consacrée a la molécule de diamine THF 100, un
article a été publié a partir de ces résultats dans la revue Polymer. Cet article, ainsi que certains
résultats complémentaires, sont présentés, I'effet de la réticulation selon plusieurs ratios molaires
NH,/MAH sur I'architecture macromoléculaire, la microstructure et les propriétés mécaniques est
étudiée.

2.3.1 Article dans Polymer: Resilience improvement of an isotactic polypropylene-g-maleic
anhydride by crosslinking using polyether triamine agents
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HIGHLIGHTS

® A capped-end triblock polyethertriamine is used as a linker of an iPP-g-MAH 1 wt% by twin-screw reactive extrusion.
® The three-dimensional networks are characterized by FTIR and by the determination of gel content.

® The semi-crystalline microstructure is thermally described applying the Self-Successive Auto nucleation technique.

e A switch from brittle to ductile mechanical properties is observed studying the intrinsic true mechanical behaviours.
® Chemical functionality of matrices is maintained after crosslinking.

ARTICLE INFO ABSTRACT

Keywords: The elaboration of new hybrid polymer/metal composite materials depends on the development of innovative
Isotactic polypropylene grafted maleic polymer matrices with improved mechanical properties and high effective adhesion behaviour with metal
anhydride surfaces. This way, a new type of polyolefin was developed based on a peculiar crosslinking reaction. For this

Polyether triamine
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Microstructure
Molecular architecture
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elaboration, an iPP-g-MAH with 1 wt% of MAH was crosslinked with polyether triamine molecules by twin screw
reactive extrusion. The evolution of the crosslinking reaction, the microstructure and the mechanical behaviour
of the different materials were studied as a function of the NH,:MAH molar ratio in the range of 0:1 and 1.5:1.
Gel content determination and FTIR analysis were performed to characterise the material at the molecular scale,
when differential scanning calorimetry, wide angle X-rays scattering and self-successive auto-nucleation tech-
niques were used for a deep microstructure analysis. Brillouin spectroscopy showed an interesting evolution of
the elastic constants at the microscopic scale and results were in good agreement with those obtained at the
macroscopic scale by a video-controlled uniaxial tensile test. Moreover, it was demonstrated that the true me-
chanical behaviours switch from brittle to ductile illustrating an important improvement of the resilience ability
of the synthetized materials as a function of the NH;:MAH molar ratio even for molar ratio other than an
equimolar ratio, with remaining MAH or NH, chemical groups for further chemical reaction.

1. Introduction and the metallic surface, processing is still being optimized. Since,

functionalized polyolefins have adhesive properties that can promote

The development of new multi-materials is an important topic of
investigation that contributes to the reduction of ecological footprint of
human activities. Furthermore, steel/polymer multilayer composites,
used in different industrial applications, allow the generation of lighter
structures. However, due to poor compatibility between the polymer

for metal adhesion or nano-filler dispersion, they have been used either
in blends with other polymers [1-3], or in the elaboration of polymer
composites [4-6].

Polypropylene grafted with maleic anhydride (iPP-g-MAH), one of
those classic functionalized polyolefins, is used in the elaboration of

" Corresponding author. Université de Lorraine, CNRS, 1JL, F-54000, Nancy, France.

E-mail address: marc.poncot@univ-lorraine.fr (M. Pongot).

https://doi.org/10.1016/j.polymer.2019.121655

Received 5 June 2019; Received in revised form 12 July 2019; Accepted 14 July 2019

Available online 16 July 2019
0032-3861/ © 2019 Published by Elsevier Ltd.

133



Chapitre 2 : Etude de la réticulation du PP-g-MAH par la polyéther-amine.

A. Létoffé, et al.

layered metallic/polymer composites. The main drawback of iPP-g-
MAH is poor mechanical behaviour due to the chain scissions that take
place during the MAH grafting reaction [7-17]. In some cases, elas-
tomer nodules are used to improve the mechanical properties of the
polymer matrix [18]. Another type of functionalized polypropylene is
polypropylene grafted with amine groups (iPP-g-NH,) usually produced
from iPP-g-MAH by a grafting reaction of amino groups and the con-
sumption of the MAH. The presence of amino groups change the
properties of the polymer matrix. This may be reflected in an increased
ability to promote the exfoliation of silicate or graphene fillers [2,4,19].
However, the mechanical properties of iPP-g-NH, remain low. The
physical properties of the genuine iPP-g-MAH are mainly maintained.

In the work reported here, the elaboration of a functionalized
polyolefin matrix with significant shock absorption properties and free
chemical groups, as MAH or NH,, has been investigated. The material
generated is based on isotactic polypropylene grafted with maleic an-
hydride (iPP-g-MAH), which exhibits, as does classic polypropylene
(PP), low price, low density and good processing ability. The chemical
treatment used is based on a recently developed new crosslinking
method for modification of the mechanical properties of different iPP-g-
MAH [20].

This method was developed to overcome the detrimental effects of
the maleic anhydride grafting reaction on the iPP polymer chains. The
iPP-g-MAH, even at low MAH contents, display a brittle mechanical
behaviour, with inefficient shock absorption properties. The cross-
linking reaction was based on the reaction between maleic anhydride
and the amino groups of a polyether diamine molecule [2,19-22]. In
previous work, two iPP-g-MAH at 1 and 3 wt % of MAH was crosslinked
with a polyether diamine at different NH,/MAH molar ratios. The main
results were a switch from brittle to ductile mechanical behaviour ob-
served using video-controlled uniaxial tensile tests for the polymer
obtained with an equimolar NH,:MAH molar ratio. In this situation, no
MAH or amino groups remain free inside the matrix for further reac-
tion. The aim of this new study was to use a polyether triamine in place
of a common linear polyether diamine to always generate a three-di-
mensional macromolecular network, but permitting at the same time to
reach interesting mechanical properties and ready-to-use free chemical
functionality for molar ratios others than the equimolar one. The focus
was led on molar ratios between amino and maleic anhydride groups
from 0.33 to 1.5.

The reaction and the material structure were studied by infrared
spectroscopy and determination of the gel proportion. The impacts of
the reaction on the semi-crystalline microstructure were studied with
the self-successive auto-nucleation technique (SSA) and X-ray scat-
tering. The evolution of elastic constants and optical properties were
studied using Brillouin spectroscopy and finally the VidéoTraction™
system was used to determine the true mechanical behaviour of the
different materials.

2. Materials preparation

In this work, the crosslinking agent used was a polyether triamine
distributed by Huntsman as the Jeffamine” T3000 [23] and used as
received. The T3000 presents aliphatic polypropylene glycol (PPG)
chains end capped by three amine groups and has a molecular weight of
3000 gmol ! (Fig. 1).

The T3000 polyether triamine is chemically more reactive toward
maleic anhydride groups than aromatic amines [2].

The comparative polymer matrix used in this work is an isotactic
polypropylene grafted with 1 wt% of maleic anhydride, noted as CA
100 and distributed by Arkema under the commercial name, Orevac”
CA 100. More information may be obtained from the Arkema specifi-
cation sheet [24] or the previous paper [20]. It should be noted that the
grafting process for MAH units involving peroxide molecules induces a
significant decrease in the macromolecular mass of iPP. As a result, CA
100 shows a brittle mechanical behaviour.

Polymer 179 (2019) 121655
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Jeffamine T3000
Fig. 1. Molecular structure of the Jeffamine” T3000.

The chemical reaction involved here, as shown in Fig. 2, is the re-
action between MAH groups grafted on the polypropylene macro-
molecular chains and the T3000 amino groups. As a first step, the re-
action between an amino group and a MAH group leads to the
formation of an amide and a carboxylic acid. Then, at a much lower
rate, cyclization to form an imide group occurs [1,2,19]. Previous
analysis using FTIR spectroscopy has demonstrated that part of the
amide/carboxylic acid pairs did not form an imide group in the final
material [20]. It was also supposed that some MAH groups could react
with two amines to form two amide groups [19]. This situation is now
considered unlikely since the carboxylic acid vibrational bands have
remained at the same intensity in the excess material [20]. It is sup-
posed that at an equimolar ratio, no MAH groups or free amino group
are remaining.

The elaboration by reactive extrusion and the forming process by
injection molding were carried out at the Reactions and Chemical
Engineering Laboratory (LRGP) using a Thermofischer reactive ex-
truder with exactly the same parameters as those used in previous work
[20].

3. Experimental methods
3.1. Gel content determination

Gel content determination is a classic method for characterization of
crosslinked polyolefins. In this work the ASTM D2765-84 standard
method was used. The extraction solvent was boiling xylene and the test
was carried out inside a copper pouch.

A square pouch made of copper is used to contain the sample, the
pouch weight is noted W;. The material sample of approximately 0.3 g
is put inside the pouch. The weight of the pouch and the sample is noted
W,. The pouch is finally sealed and the weight is noted W3. The sealed
pouch is placed in boiling solvent for 8 h, then dried at reduced pressure
oven at 150 °C for 30 min. The final weight of the pouch is noted Wj.
Finally, the solvent extraction is calculated as:

E = &le
1 - F) (W - W) 1)

F is the fraction filler in the polymer, insoluble in the xylene. The gel
content is estimated at 100 — E. The measurements were performed at
least three times to ensure the good reproducibility of results.

3.2. Fourier transform infrared (FTIR) spectroscopy

FTIR analyses were performed at room temperature using an FTIR
Magna Protégé 460 from Nicolet. The FTIR spectra were recorded from
400 to 4000 cm ! with a 4 cm ™! resolution using an accumulation of
64 scans in the transmission mode. The samples were compressed at
190 °C and 8bars to form thin films between 100 and 200 pm. The
spectra were treated with the Fityk software and a reference band at
998 cm ', which come from the methyl groups rocking, was used to
normalize the overall spectral intensity.
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Fig. 2. Chemical reaction scheme illustrating the crosslinking steps between T3000 and iPP-g-MAH through the formation of either amide or imide units, with

different final structures.

3.3. Wide angle X-rays scattering (WAXS)

The WAXS analyses were performed with a parabolic multilayer
mirror (Osmic) and a cylindrical capillary. The selected wavelength is
the copper radiation Kal (A = 0.154 nm) applied with a tension and an
intensity of 30 kV and 40 mA. The samples are 1 cm by 1 cm square cut
directly from the material sample and polished to remove any skin/core
effect.

The 1D WAXS diffractograms presented reflect the average crystal
diffraction in the sample plane. The effect of the potential crystalline
texture was removed by the rotation of the sample holder. These dif-
fractograms were analysed using the Hermans and Weidinger's method
[25]. A series of Gaussian and Lorentzian functions were used to fit the
amorphous and crystalline phases contribution, respectively [26,27].
The crystallinity ratio was estimated as the ratio of the crystalline peaks
areas divided by the total area of the diffractogram.

The 2D WAXS patterns were obtained using a photosensitive plane
film scanned using a FUJIFILM scanner BAS 5000. The sample was put
at a distance of 75 mm from the film detector.

3.4. Differential scanning calorimetry analysis (DSC)

Calorimetric data were recorded using a Q200 TA Instruments ap-
paratus. A 10mg sample of each material were encapsulated with
aluminium pans. The analyses were performed under an inert flux of
azote atmosphere at a flow rate of 50ml min~!. The samples were
treated at a constant rate of 10°C:min~! (divide in heating, cooling,
heating) from 30 to 200°C. The crystallinity ratios of the different
materials were estimated from the melting enthalpy (AH,,) as follows:

AH,,
AH, (2)

. =

AHY =165J g~ is the enthalpy of a 100% crystalline isotactic poly-
propylene [28].

The main crystalline lamellar thickness population (L.) of the
polymer is calculated from the Gibbs-Thomson equation:

2,
—)

T, = Th(l —
" A AL, (3)

where the melting peak temperature Ty, is estimated from the materials
endotherms, Tj is the theoretical melting temperature of a 100%
crystalline isotactic polypropylene given equal to 460K, o, is the sur-
face free energy of iPP crystalline lamellae at 0.0496 Jm 2 and p, the
crystalline phase density at 0.9361 gcm ~2 [28,29].

3.5. Successive self-nucleation and annealing (SSA)

The Successive Self-Nucleation and Annealing experiments (SSA) is
an experimental technique for characterization of the thickness dis-
tribution of crystalline lamella of a polymer [30,31]. This technique
based on the thermal fractionation of a semi crystalline polymer shows
the linearity defects in the macromolecular chains, as co-monomers,
stereo-defects or crosslinking [32]. This technique is used to study the
decrease of the main lamellar thicknesses of a polymer as a function of
its crosslinking degree [20,33]. A SN protocol (self-nucleation) was first
performed to identify the ideal self-nucleation temperature T of the
material. Once T, was determined, the SSA protocol was carried out.

3.6. Uniaxial tensile tests

The VidéoTraction™ system was used to characterise the true me-
chanical behaviours of the different materials of this study [18,34-37].
The shape of the samples was dumb-bell type specimen with a geo-
metrical defect in the middle of the useful zone. This defect ensures the
localization of the plastic deformation (necking) where the video
measurements were performed. A specific Representative Volume Ele-
ment (RVE) was then defined by a seven dot markers pattern applied to
the probe surface.

The axial true strain noted e33 was estimated by a polynomial in-
terpolation of the markers displacement using Lagrange Transform and
following Hencky's strain theory. In the case of uniaxial tensile testing,
the two transversal strains, €17 and €25, were estimated equal (the strain
field is supposed transversally isotropic at the middle of the neck)
[38-42]. All the mechanical analyses were performed at 20 °C with a
constant true strain rate of 5.10 ~>s~!. This rate was chosen because it
ensures the perfect control of the constant true strain rate of the testing
machine, and suppress the risk of self-heating from the deformation
[41,42].

The volume strain ¢, in the RVE is calculated from the trace of the
true strain tensor:

ey = €11 + €22 + £33 “@

When the volume strain is positive, it is called volume damage since
the “reversible” elastic part can be neglected.
The axial true stress (Cauchy stress) is determined in the RVE as:

o33 = (F/Sp)e ™1 %)

with Sp is the initial cross-section at the RVE of the sample.
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Fig. 3. Gel content measurements evolution as a function of the NH,:MAH
molar ratio.

3.7. Brillouin spectroscopy

Brillouin Scattering spectroscopy (BS), like Raman spectroscopy, is a
light scattering technique, providing direct information on the acoustic
phonons of the material i.e. on collective oscillations of atoms and on
the propagation of acoustic waves in the material, and therefore on the
mechanical properties of the material. It avoids direct contact of the
sample, which may be crucial for many experiments. It is remarkably
well adapted to study soft materials [43,44], since the opto-mechanical
coupling between photons and acoustic phonons is then much more
important than for hard materials [43], except in the case of induced
phonons [45].

Therefore, BS provides noninvasive measurement of acoustic and
elastic properties of oligomers [46,47], polymers [48] and polymer
nanocomposites [49-53]. In the scattered light, the interaction between
the photons of the incident beam and the acoustic phonons in material,
which occur at hypersonic frequencies (10 MHz-100 GHz), leads to
specific frequency shifts (f) of the scattered laser light. Two conserva-
tion laws are followed by the photons and the phonons involved in the
scattering process: conservation of energy, involving the frequencies of
the incident and scattered light and of the acoustic wave (5), and
conservation of momentum, which involves the light wave vectors and
the acoustic wave vector q (6):

hwy = hw; + A (6)
hks = hk; + hg (7)

As in Raman spectroscopy, Stokes/anti-Stokes scattering occurs,
corresponding to the creation or annihilation of a phonon, hence
the + signs. Assuming a negligible acoustic attenuation, the relation
between the sound velocity v, the acoustic phonon frequency f and its
wave vector ¢ can be calculated using equations (5) and (6):

_wf_ Af

v =
q 2n sm(;) 8)

where A, is the laser wavelength, and 6; the angle between the incident

— —
and scattered wave vectors k; and k;. From which is obtained the elastic
modulus, related to the sound velocity and the mass density p of the
medium:

(@) = (@) ©)

The Brillouin spectroscopy were performed in a 90A geometry to
obtain the transmission mode (fgos). The samples were obtained by
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microtomy cuts to produce a 20 pm thin element put between two glass
slides [44]. The reflection of the laser on the second blade leads to
simultaneously backscattering mode acquisitions (f150) [44], and then
enable to obtain the phononic frequencies fops and figo in the same

spectrum.
In this configuration, equation (8) can be simplified as:
Ao
Vioa = fogs —2
904 fQOA Ne) (10)
Ao
Viso = fis0 3, an
- fiSU
V2%50n 12

From which we can deduce in particular the optical index of the
material noted n [44], besides the elastic constant. The reproducibility
of our tests was done by checking different samples.

The longitudinal phonon mode which gives rise to the elastic con-
stant c;; was observed, defined by the first elasticity tensor constant in
the Hooke's law. This elastic constant is calculated with equation (9)
from:

Ci1 = P Vi 13)

3.8. Scanning electron microscopy

Scanning electron microscopy (SEM), like in our previous work, is
used to analyse the fracture surface of the mechanical analysis samples.
The SEM micrographies enlighten the differences between the me-
chanical behaviours, and the switch from a brittle to a ductile material.
Post mortem micrographies were recorded with an environmental
Quanta FEG 650 electron microscope from the FEI Company. The
parameters selected were a pressure of 100 Pa of water vapour and a
4kV acceleration voltage.

4. Results and discussion
4.1. Study of the crosslinking reaction

The gel content evolution, as a function of the NH;:MAH molar
ratio, is shown in Fig. 3. The gel content shows an increase with
NH,:MAH ratio from the unmodified material to the 1:1 M ratio ma-
terial. The CA 100 unmodified shows 0% of gel content. This null value
is logical due to the low molecular weight, consequence of the MAH
grafting reaction and was already seen before [7-17,20]. The increase
of the gel content observed is then attributed to the crosslinking reac-
tion of the polymer chains. The crosslinking reaction, with the use of
polyether triamine, induces a three dimensional molecular network.
The gel content stabilizes for the 1:1 and the 1.5:1 M ratio. This evo-
lution was expected, and is similar to the material obtained using
polyether diamine [20]. The difference with polyether diamine is, in
this situation of amino groups in excess (1.5:1), part of the polyether
triamine molecule reacts with two MAH groups and maintained the 3D
network.

This effect of amine excess was observed in previous work with high
NH,:MAH molar ratios [7-17], but also in the case of polyether diamine
[20].

The FTIR analyses were performed to study the chemical evolution
of the materials. The results between 1900 and 1500 cm ™! are pre-
sented in Fig. 4. For the unmodified CA 100 spectra, three vibrational
bands are observed, at 1860, 1780 and 1715 cm ™ . The first two bands
are assigned to the symmetric and asymmetric vc_o vibrations of the
maleic anhydride group, and the third one to the vc-o vibrations, as-
sociated with carboxylic groups. The carboxylic acids must be formed
by hydrolysis of the maleic anhydride groups under wet storage
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Fig. 4. Evolution of the FTIR spectra as a function of the MAH: NH, molar ratio.

conditions. Those three bands intensities decrease with the NH,:MAH
molar ratios, and, as expected, disappear at the 1:1 ratio.

Four other bands that appeared for the 0.33:1 material and reach a
maximum at the 1:1 prove the presence of imide and amide groups.
First, two bands at respectively 1770 and 1700 cm ~! can be assigned to
the symmetric and asymmetric vc— o vibrations of the imide group, and
two others at 1735 and 1650 cm ™! can be assigned to associated car-
boxylic acid/amide bonds. Those bands confirmed the reaction between
the MAH groups and the amino groups of the T3000. The presence of
amide/carboxylic acid bonds at 1735 and 1650 cm ~! indicated an in-
complete imidization, as seen in previous report [20]. Those four bands
stay at the same level of intensity for the 1.5:1 ratio, the excess of amino
group did not stop the reaction, but a new band at 1550 cm ™! is ob-
served. This band is assigned to primary amino groups that did not
react. Those bands evolution is consistent with the chemical reaction
that takes place during the extrusion process [1,2,19-22].

This evolution, with a complete use of amino groups for the mate-
rials between 0.33:1 and 1:1, and the disappearance of MAH groups for
the 1:1 M ratio confirmed the complete extent of the reaction for this
specific ratio. The amino bands found for the 1.5:1 material, which

a)
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characterized the excess of crosslinking agent, is also in agreement with
this. As seen as gel content evolution shows in Fig. 3.

The gel content determination and the FTIR results confirmed a
chemical and structural modification of the CA 100 by the T3000, close
to the evolution observed before [20]. The reaction, proved by the FTIR
results, create a three-dimensional molecular network. These structures
evolution should influence the macromolecules mobility and/or the
semi-crystalline microstructure of the materials, and may finally modify
their mechanical behaviours.

4.2. Microstructural evolution

The impact of a crosslinking reaction on the semi-crystalline struc-
ture because of the three-dimensional network can change a lot de-
pending on the reaction. In the case of the MAH/NH, grafting reaction
used is this work that takes place in melt state, previous studies showed
a diminution of the lamellar thickness with the NH,:MAH ratio for the
iPP-g-MAH at 1 wt% of MAH content [20]. To investigate these effects
for these new materials crosslinked via the T3000 one-dimensional
WAXS and DSC experiments were performed.

Fig. 5 a) shows the 1D WAXS results. Those diffractograms highlight
the presence of the monoclinic a crystalline phase of the iPP in majority
[53,54] but also a small amount of the (3 crystalline phase [55]. The B
phase was neglected since it represents less than 1% of the crystalline
structure. No significant shift of the diffraction peak positions and no
modification of the crystallinity ratio was induced with the increase of
the NH,:MAH molar ratio.

The DSC thermograms of the different materials are presented on
Fig. 5 b). For all samples, large endotherms around 160 °C could be
assigned to the melting of a crystalline phase of iPP. The maximum
peaks associated with the main melting temperature T,, and the crys-
tallinity ratios are given for the first and second endotherms in Table 1.
The crystallinity ratios between the first and the second heating ramp
remain close for all the materials with a maximum gap of 2%; this value
is inferior to the experimental error. The same observation can be done
between the different materials with the maximum gap of 3%. The
values of the crystallinity ratios determined from WAXS analyses and
deduced from the endotherm areas of the DSC first heating ramp are
significantly different but put in evidence the same tendency towards
the chemical reaction advancement. The two experimental techniques
give results that cannot be compared in absolute values for a specific
material, but it is relevant to compare their trends. In the two cases only
small variations of crystallinity ratio appeared with the rise of the
NH,:MAH molar ratio. The crosslinking reaction does not induce sig-
nificant modification of the crystallinity ratio as compared to the un-
modified CA 100.

This evolution is quite similar to the one observed with the same
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Fig. 5. a) 1D WAXS diffractograms and b) DSC thermograms evolution as a function of the NH,:MAH molar ratio.
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Table 1
Evolution of the crystallinity ratio and melting temperatures as function of the
NH,:MAH molar ratio.

Materials unmodified 0.33:1 051 066:1 1.1 1.5:1
X, (% 3%) (1* heating) 45 46 47 47 44 44
Ty (£ 1°C) (1% heating) 165/160 165/161 163 162 161 162
X ( * 3%) (2™ heating) 47 45 47 46 44 44
Tm (£1°C) (2"‘J heating) 161 164/163 161 160 161 161
X, ( = 3%) (1D WAXS) 62 59 60 62 61 61

iPP-g-MAH modified with polyether diamine [20]. Only a slight de-
crease of the main melting temperature can be observed between the
two heating ramps. There is certainly an influence of the injection on
the microstructure. This difference is maximal for the unmodified ma-
terial and the 0.33:1 material and decreases for higher NH,:MAH molar
ratio. A double shoulder shaped endotherms is observed for materials
under the 0.5:1 M ratio. For the unmodified CA 100 material, the main
crystalline population appears to be the one at the highest melting
temperature for the first endotherms, but switch to the lowest one for
the second. For the 0.33:1 material, the main crystalline population
remains the same between the two endotherms. Also, a slight rise of the
melting temperature is observed between the unmodified CA 100 and
the 0.33:1 material, from 163 to 165 °C for the first heating ramp, and
from 161 to 164 °C for the second heating ramp. The evolution of the
two crystalline population rise was unexpected compared to previous
results, and indicates a small nucleation effect at low level of cross-
linking. This effect seems to counteract at higher molar ratio. The first
heating endotherms show a decrease of the main melting temperature
from 165 to 163 °C from the 0.33:1 to the 0.5:1 M ratio, and finally
decreases to 161 °C for the equimolar ratio. For the 1.5:1 NH;:MAH
molar ratio, this effect disappears, probably due to the presence of
unreacted T3000 molecules, that tend to facilitate the chain mobility.

The diminution of the melting temperatures implies, with the Gibbs-
Thomson relation (Equation (2)), a fall of the crystalline lamellae
thicknesses, from 13 nm for the 0.33:1 material to 11 nm for the 1:1
material. It is assumed that the crosslinked part of the material is lo-
cated in the amorphous phase and does not alter the crystalline phase
characteristics such as monoclinic cell parameters, crystalline density
and crystalites surface energy. The crosslinked network created by the
reaction shows an impact on the crystallisation of the material which is
small compared to other crosslinking methods [21,22,56-58]. To
properly highlight the impact of the reaction and the molar ratio on the
melting temperature ranges for the modified samples SN/SSA studies
were performed. To start the SSA protocol, an SN protocol was per-
formed on the material with the higher melting temperature (0.33:1).
The Ts temperature ware determined at 170 °C for the 0.33:1 M ratio.
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Fig. 6 shows the final heating ramp of the SSA protocol for the
materials from the unmodified CA 100 to the 1.5:1 material (Fig. 6 a)),
and the repartition of the crystallinity between the different crystallite
size population (Fig. 6 b)). Six different crystalline lamellae populations
appear for each material. No change appeared for the first thickest
crystallites (Lc = 19.5nm) between the unmodified CA 100 and the
0.33:1 material, whereas the second thickest ones (L¢ = 15.5nm) pre-
sent a rise from 22 to 26% of the crystallinity ratio. This rise explains
the evolution of the melting temperature between the two materials,
and the evolution of the double shoulder shaped endotherms. The re-
action, at low levels of crosslinking, impacts positively the crystal-
lisation of the medium chain elements of the polypropylene and implied
the rise of the melting temperature observed by DSC analysis. For the
highest molar ratios from the 0.5:1 material, a fall of the thickest
crystalline population associated with the longest chain elements is
observed, from 62% for the unmodified CA 100 and the 0.33:1 material
to 55% for the 0.5:1 material and 41% for the 1:1 M ratio. This decrease
is in favour of the second thickest population associated to the medium
chain elements, which represents 41% of the 1:1 material crystallinity.
The crosslinking reaction, with the creation of chemical network, af-
fects the crystallisation of the longest chain elements. This evolution
explains the decrease of the melting temperature observed by DSC. The
microstructure evolution observed with the increase of the NH,/MAH
molar ratio is similar to the previous results obtained with similar
method [20], or in case of other crosslinked polymers in the literature,
but at a smaller scale [21,22,56-58]. The small rise of melting tem-
perature for the 0.33:1 material, in correlation with the SSA protocol
results, indicates a small nucleation effect of T3000 that was not pre-
viously observed [20]. This effect looks counterbalanced at higher
molar ratio by the three-dimensional network formation, with a slight
decrease of the melting temperatures ranges, as pointed out by SSA
results.

4.3. Mechanical and optical properties evolution

To analyse the evolution of the mechanical behaviour of the dif-
ferent materials with the crosslinked reaction, Brillouin spectroscopy
and VidéoTraction™ tests in uniaxial tension deformation path were
performed. Fig. 7 presents a typical Brillouin response in case of CA 100
1:1.

As expected, the two frequencies fgo, and fi5 of the acoustic
phonon were obtained. Fig. 8 present the evolution of the elastic
modulus (c;;) and refractive index (n) for the different materials, con-
sidering a constant material density to within 0.905. The elastic mod-
ulus shows a rise from the unmodified materials to the 1:1 M ratio, with
26% augmentation from 9.9 to 12.5 GPa, and finally falls to 11.5 GPa
for the 1.5:1 M ratio. The evolution is consistent with previous results,
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Fig. 6. a) SSA last thermograms for the different materials as a function of the NHx:MAH molar ratio, and b) distribution of the different lamellae populations

between the different thickness according to their melting temperature.
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and was expected in particular from the plasticizing effect of the
polyether triamine for molar ratio higher than the 1:1.

This evolution can be easily explained by the creation of the
crosslinked network inside the materials by the T3000. As seen by FTIR
analysis and gel content, this network depends on the molar ratio, and
shows no important evolution above the 1:1 M ratio. This network does
not present an important impact on the crystalline phase, as discussed
earlier in the microstructure part, and remains located inside the
amorphous phase. This network implied a stiffening of the amorphous
phase and the rise of elastic properties. For the 1.5:1 M ratio, the un-
reacted amine groups from the T3000 act like a plasticizer agent.

Furthermore, one expects a close correlation between mechanical
and optical properties and in the particular case of these materials,
there is a symmetrical look of both curves (it is clear from eq. (12) that
the frequency fgpa, which shows the greatest variation, controls the
evolution of the optical index): the higher the elastic constant, the
lower the optical index. Interesting is to notice that this effect is not
universal and for instance in Phosphate glasses, among others, the
higher the Young's modulus the higher the refractive index [59].

To highlight the impact of the reaction on the true mechanical be-
haviour of the materials, VidéoTraction™ tests in uniaxial tension de-
formation path were performed on the different material at a constant
true strain rate of 5.10 2 s~ 1. Fig. 9 shows the true mechanical beha-
viours of the different materials, with the evolution of the true stress
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and the volume strain as a function of the true strain. As seen before,
the iPP-g-MAH unmodified (CA 100) shows a brittle mechanical beha-
viour [20]. The 0.33:1 material, the one with the lowest crosslinking
level, also presents a brittle behaviour. In this situation, the three-di-
mensional network seems not enough to affect positively the mechan-
ical properties of the material. The first main change appears for the
0.5:1 material, with a true strain at break that rises from g}, ca190 = 0.04
to &p 0.5:1 = 0.12. With the use of a polyether triamine, a switch from
brittle to ductile mechanical behaviour starts from the 0.5:1 M ratio.
This evolution appears clearly for the 0.66:1 material, with a strain at
break of &, g 66:1 = 0.45, but no modification of the level of true stress at
break (0p caioo = 26 MPa and 0y g1 = 27 MPa). The rise of true
strain at break continues for the equimolar material, with also a mod-
ification of the true stress at break twice higher than the unmodified
material (ep 1.1 = 1.22 and oy, 1., = 49 MPa). This evolution is easily
explained by the three dimensional network highlighted by the rise of
the gel content. The 1.5:1 material that presents an excess of amino
group shown by the FTIR, presents also a ductile behaviour with a di-
minution of the true stress level at the beginning of the plastic de-
formation compared with the 1:1 material. It also presents a more
important amplitude of its stress hardening (e, 15 = 1.3 and oy
1.5:1 = 63 MPa) that could be explained by a higher level of molecular
chain orientation towards the stretching direction. This final evolution
between the 1:1 and 1.5:1 material was unexpected, due to previous
results obtained with polyether diamine [20]. In the previous work the
excess of amino group presents a plasticizing effect with a diminution of
true stress level. This evolution of mechanical properties is in perfect
correlation with the previous result like the gel content determination
and Brillouin spectroscopy. It is important to note that due to the brittle
mechanical behaviour of the unmodified material (CA100), and the low
ductility profile of the materials with the lowest molar ratios, the cal-
culation of the Young moduli, by the slope of the elastic part of the
VidéoTraction™ system curves, is difficult and exhibits a high level of
uncertainty. Moreover, due to the slight differences observed at low
frequencies, Dynamical Mechanical Thermal Analysis are so much re-
levant. These two reasons justify the use of Brillouin spectroscopy.

The change of volume strain with the molar ratio indicates that a
complete reaction (1:1 M ratio) induces a fall of volume strain at the
same level of true strain. The excess of amino groups also decreases it,
with a volume strain at break twice lower than the 1:1 material (e
11 = 0.35 and &y, 1.5.1 = 0.18). This fall is in good agreement with the
highest level of molecular chain orientation supposed from the true
mechanical behaviour and the most important amplitude of its stress
hardening observed for the 1.5:1. For this material, the FTIR analysis
confirmed the complete extent of the reaction, with the total dis-
appearance of the MAH bands and the presence of unreacted amino
groups. However, the close values of gel content between the 1:1 and
1.5:1 materials indicate the same level of crosslinking. In this config-
uration each polyether triamine, statistically reacts with two different
MAH groups and has one free branch with an unreacted amino group.
Here, due to the important size of each free branches (1000gm01_1)
the three dimensional network is denser compared with the 1:1 mate-
rial that induces the difference of the true mechanical behaviours.

SEM micrographies of the fractured surface of the different stret-
ched materials are given in Fig. 10. In Fig. 10 a), the unmodified CA 100
micrography indicates a brittle behaviour with no plastic deformation.
Fig. 11 b) presents the heterogeneous surface of the 0.5:1 material. It
put in evidence the creation of a fibrillar microstructure distributed
amongst some brittle zones that confirms the transition of mechanical
behaviour around this molar ratio. This evolution is completed for the
1:1 M ratio as seen in Fig. 10 ¢), with a complete fibrillar microstructure
that is conform to the complete switch of mechanical behaviour ob-
served by the tensile test results. Finally, the structure is maintained for
the 1.5:1 material, the excess of crosslinking agent does not modify this
observation.

To take in consideration the difference of volume strain level
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Fig. 9. Evolution of the a) true mechanical behaviour and b) volume strain in uniaxial tension for the different crosslinked materials.

Fig. 10. Evolution of the fracture surfaces of a) unmodified CA 100, b) 0.5:1, ¢)
1:1, and d) 1.5:1 materials by SEM micrographies.
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as

between the materials and to compare the real mechanical behaviour of
all the materials at high values of true strain, the intrinsic true me-
chanical behaviors were determined as developed in a previous paper
[18]. The shape of cavities was estimated to be tube-like shaped. This
way, the intrinsic true strain in the axial direction and the intrinsic true
stress are given by:

el = & (14)
i _F_ s _
033 = S Ussg = 033€ (15)

As a result, Fig. 11 presents the intrinsic true mechanical behaviours
of the different materials. Thanks to this correction of the volume strain
the mechanical resistance increases as a function of the amine/MAH
molar ratio, with a maximum for the 1:1 material. It is interesting to
look at the evolution between the 1:1 and 1.5:1 material. Both material
present close intrinsic true mechanical behaviours, but at equal true
strain the 1:1 material presents the higher level of true stress. The
plasticizing effect of the unreacted amino groups is here again put in
evidence.

Finally, to compare the effects of two crosslinking agents that differs
in terms of geometry, the polyether diamine and the polyether triamine,
the intrinsic true mechanical behaviours and the volume strain evolu-
tions for both agents at the 1:1 and 1:5 M ratios are given in Fig. 12. The
two crosslinking agents impact the mechanical behaviour with the
switch from brittle to ductile, but not with the same final properties.
Indeed, the materials modified with the THF 100 (linear polyether
diamine [20]) show higher intrinsic true stress level and higher volume
strain level, but the T3000 materials present higher intrinsic true strain
at break, and a lower impact of the excess of amino groups on the in-
trinsic properties. In addition, the T3000 materials show a high impact
of the excess of amine on volume strain level. In conclusion, with the
same reaction but with different molecular structure, different me-
chanical properties are reached.

5. Conclusion

The in situ crosslinking reaction performed by twin-screw extrusion
on the iPP-g-MAH by the Jeffamine™ polyether triamine T3000 was
confirmed by the infrared spectroscopy and gel content determination,
and the 3D network appears more complex compared with the one
obtained by using linear diamine [20]. A slight nucleating effect is
observed for the low molar ratio (0.33:1) but is counterbalanced for
higher molar ratios with a small decrease of the crystalline lamellae
thickness. This modification is shown by the fall of the main melting
temperature and the crystallisation of smallest iPP macromolecular
elements. The crosslinked network is maximal for the equimolar ratio.
It induces an increase of stiffness of the matrix, as seen with the Bril-
louin spectroscopy results and more importantly, a switch of mechan-
ical behaviour from brittle to ductile. This switch starts to appear with
the 0.33:1 M ratio and the best mechanical properties are obtained for
the 1:1. The 1.5:1 material shows that the excess of triamine induces a
slight decrease of the elastic modulus and the volume strain, but pre-
sents finally a very close true mechanical behaviour in comparison to
the one obtained for the 1:1 material.
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Fig. 12. Comparison of the a) true intrinsic mechanical behaviour and b) volume strain evolution for the crosslinked materials with the two polyether amines in the

cases of 1:1 and 1.5:1 M ratios.

Compared with the same initial material crosslinked with polyether
diamine [20], the polyether triamine materials present a highest true
strain level at break, and lower level of volume strain and true intrinsic
stress, as revealed by VidéoTraction™. An interesting result is that the
impact of the polyether triamine excess, on the 1.5:1 M ratio material, is
less important compared with the polyether diamine at the same molar
ratio. Statistically, in this situation, two of the three amine groups of
each T3000 molecules react with different MAH groups from the CA
100 and maintained the 3D network, with remaining free NH, groups.
The other interesting material is the 0.66:1 M ratio, which exhibits an
important rise of the mechanical properties, with remaining MAH
groups for further reaction.

Such materials show interesting level of ductility and volume strain
(essential to ensure good shock absorption properties) and remaining
MAH or NH, groups grafted to the matrix. As described before, different
techniques are used to obtain functionalized polyolefin with free MAH
or amine groups, but such materials present low mechanical properties
compared to those new materials.
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Chapitre 2 : Etude de la réticulation du PP-g-MAH par la polyéther-amine.

2.3.2 Analyse DMA des matrices CA 100 T3000

Les résultats de I'analyse DMA des matériaux CA 100 + T3000 n’ayant pas été inclus dans I'article dédié,
ils sont présentés dans cette partie. La figure 11.16 représente I'évolution du module d’Young E et du
facteur de perte Tan & des différents matériaux de cette gamme en fonction de leurs ratios NH,:MAH
et de la température a 1Hz.
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Figure 11.16: Evolution du module de Young (gauche) et de Tan & (droite) avec le ratio molaire NH,:MAH pour les matériaux
CA 100 + T3000.

Une évolution de E est observée entre la matrice vierge, le CA 100, et les différents matériaux réticulés
pour des ratios NH2:MAH entre 0,33:1 et 1:1. Une augmentation du module E avec le ratio molaire est
observable aux basses températures, seul le matériau réticulé en ratio 0,66 :1 présente une
incohérence de comportement. Cette augmentation a déja été observée pour les gammes CA 100 +
THF 100 et G 3015 + THF 100. L’'augmentation n’est pas aussi marquée que celle observée pour la
gamme CA 100 + THF 100, les matériaux CA 100 + T3000 présentent a ratio et temperature équivalente
un module E inférieur.

Le changement le plus significatif s’observe par la chute importante du module pour le matériau
réticulé en ratio 1,5:1. Ce ratio est le seul de cette gamme présentant un exces en agent réticulant.
L'effet de I'agent réticulant pour les ratios supérieurs a I’équimolaire a déja été observé pour le CA 100
+ THF 100 en ratio 1,5 :1 et 2:1, ainsi que le G3015+THF 100 2:1, et se caractérise par une diminution
de la réticulation et un réle plastifiant des molécules de polyéther non réagies au sein de la matrice.
Ce résultat, déja observé par VidéoTraction™ et spectroscopie Brillouin pour cette gamme de
matériaux, est ici confirmé.

2.3.3 Evolution de la longue période des matériaux CA 100 T 3000
La longue période des différents matériaux de lagamme CA 100 + T 3000 a été étudiée par SAXS (figure
11.17).

142
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Figure 11.17: Evolution de la longue période des matériaux CA 100 + T3000 en fonction du ratio NH;:MAH.

Une augmentation de la longue période est observée, de 14,2 nm pour le CA 100 purs, a 15,75 nm
pour la matrice CA 100 + T300 1:1. Cette évolution s’explique par la réticulation des matrices. Comme
observé en partie 2.3.1, la réticulation implique une diminution de I'épaisseur des lamelles cristallines.
Cette diminution, couplé a I'augmentation de la longue période, implique une augmentation de
|’épaisseur de la phase amorphe. Cette augmentation de longues périodes est légérement plus
importante que celle observé pour la gamme CA 100 + THF 100, qui au ratio 1:1 présente une longue
période de 15 nm. Cet effet plus important de la molécule de T3000 s’explique par la structure plus
complexe de la molécule et par sa taille plus importante (trois fois plus importante que la THF 100). Le
réseau 3D formé par la T 3000 va donc impacter de maniere plus importante la phase amorphe des
matériaux.

Le cas du matériau CA 100 + T3000 en ratio 1,5:1 est ici particulier. En effet les matériaux en excés
d’agent réticulant des gammes CA 100 + THF 100 et G3015 + THF 100 présentent une diminution de
leurs longues périodes. Cette évolution a été expliqué par I'effet plastifiant des polyéthers non réagis
au sein de la matrice et de la diminution de la réticulation. Au contraire, la gamme CA 100 + T3000
présente une augmentation de la longue période entre les ratio 1:1 et 1,5:1. Comme abordé dans la
partie 2.3.1, les molécules de triamine du matériau CA100 + T3000 1,5:1 font réagir deux de leurs trois
groupements amines avec les groupements d’anhydrides maléiques de la matrice, le troisieme
groupement restant disponible. Dans cette situation, le nombre de liaisons entre les chaines
macromoléculaires du PP reste stable, ne diminuant pas de maniére importante la réticulation de la
matrice. Les branches libres des molécules de T3000 augmentent certainement la densité de la phase
amorphe, ce qui améne a cette derniere augmentation de la longue période.

Tout comme la CA 100 + THF 100, les différentes matrices de la gamme CA 100 + T 3000 présentent
une intensité de diffusion constante selon I'angle azimutal, indiquant une absence d’orientation de la
microstructure, sauf dans le cas de la matrice au ratio 1:1. Cette derniére montre une légére
anisotropie de l'intensité de diffusion avec des maximums dans la direction d’injection indiquant une
|légere orientation initiale des chaines macromoléculaires de la matrice dans le sens de I'injection,
comme montré en figure 11.18.
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Figure 11.18 : Cliché SAXS du CA 100 + T3000 au ratio molaire 1:1. La fléche indique le sens d’injection.

L’évolution de la longue période observée ici permet aussi d’expliquer I'évolution de I'indice optique
noté par spectroscopie Brillouin (partie 2.3.1 Fig.8). Comme pour la gamme CA 100 + THF 100, la
réaction de réticulation va modifier la phase amorphe des matrices, en augmentant la distance entre
les chaines macromoléculaires, et en diminuer la densité, ce qui implique la diminution de I'indice
optique mesuré entre le CA 100 pur et le matériau réticulé en ratio 1:1. L'évolution finale pour le ratio
1,5:1 indique que la T 3000 en exces permet une nouvelle augmentation de la densité de la phase
amorphe, les branches de T3000 restées libres occupant les espace disponible entre les chaines de PP.

2.4 Choix des matrices pour |'élaboration des nanocomposites

Dans cette partie sont discutés et comparés les résultats obtenus sur I’élaboration et la caractérisation
des différentes gammes de matériaux dans le but de sélectionner les matrices qui serviront de base a
I’élaboration des nanocomposites. Dans un premier temps seront comparées les modifications
chimiques et architecturales, puis I'impact sur les microstructures, et enfin l'influence sur les
propriétés mécaniques et les lois de comportement vrai en traction uniaxiale.

2.4.1 Comparaison de la réticulation des matériaux

La figure 11.19 récapitule les évolutions des taux de gel des trois gammes de matériaux (CA 100 + THF
100, G3015 + THF 100 et CA 100 + T3000). Chaque gamme montre une augmentation de son taux de
gel avec le ratio NH,:MAH jusqu’a atteindre un maximum pour le ratio 1:1. Pour un méme ratio molaire
a partir de 1:2, les matériaux basés sur le G 3015 réticulé par la molécule de THF 100 présente un taux
de gel trois fois supérieurs au matériau CA 100 réticulé par la THF 100 au méme ratio. Comme discuté
dans les parties précédentes, cette évolution s’explique par les taux initiaux en MAH, de 3 %m pour le
G 3015 et de 1%m pour le CA 100.

Les matériaux CA 100 + T 3000 montrent un taux de gel deux fois supérieur aux matériaux CA 100 +
THF 100. Comme cela a pu étre confirmé par I’analyse des fractions solubles et insolubles des différents
matériaux, une partie des chaines réticulées se retrouve dans la fraction soluble des matériaux, car
non reliée au réseau 3D percolé au sein de la matrice. L’'emploi d’une molécule comme la T 3000, avec
3 groupes amines, diminue la probabilité de cette configuration. L’utilisation d’'une molécule a la
structure complexe comme la polyéther-triamine implique la formation d’un réseaux 3D plus complexe
gu’avec une molécule linéaire, comme la THF 100.
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Figure 11.19: Comparaison des taux de gel des différentes gammes de matériaux réticulées.

Les résultats de spectroscopie FTIR des différents matériaux montrent une évolution similaire pour les
trois gammes. Comme montré en figure 11.20, les matériaux réticulés au ratio 1:1 possedent les mémes
bandes vibrationnelles caractérisant la réaction de réticulation. Les matériaux CA 100 + THF 100 1:1 et
le CA 100 + T 3000 1:1 présentent une intensité de leurs bandes vibrationnelles proches, alors que le
matériau G 3015 + THF 100 1:1 montre une intensité en moyenne trois fois supérieure.

. 1 A 1 A 1 R 1 R 1
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Figure 11.20: Comparaison des spectres FTIR des différentes matrices réticulées en ratio 1:1.

De légéres différences sont malgré tout constatées entre le CA 100 + THF 100 1:1 et le CA 100 + T 3000
1:1 sur I'intensité des bandes vibrationnelles. Les bandes vibrationnelles caractérisant la présence des
groupements imides sont plus intenses pour le matériau réticulé par la T 3000, au détriment de
I'intensité des bandes vibrationnelles des groupements amide et acide carboxylique couplés. Cette
différence implique une meilleure cyclisation des groupements imides pour la matrice réticulée par les
molécules de T 3000. Les groupements d’acide carboxylique présents au sein de la matrice pouvant de
par leurs polarités aider a la compatibilité de la matrice avec la nano-charge de carbone, leur absence
peut jouer dans la qualité de la dispersion du graphite.
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2.4.2 Comparaison de I"évolution de la microstructure des différents matériaux

Un point important a comparer est I'impact de la réaction de réticulation sur la microstructure semi-
cristalline des matériaux. Les mesures de cristallinité réalisées par WAXS sont présentées dans le
tableau Il.1, celui estimé en seconde chauffe des tests de DSC des différents matériaux sont récapitulés
dans le tableau I1.2.

Tableau I1.1: Evolution du taux de cristallinité estimé par DRX pour les différents matériaux réticulés

Ratio molaire 0:1 0,33:1 0,5:1 0,66:1 1:1 1,5:1 2:1
CA 100 + THF 100 62 60 63 62 62 61 62
CA 100 + T 3000 62 59 60 62 61 61 --
G 3015 + THF 100 62 62 61 61 60 -- 58

Tableau I1.2: Evolution du taux de cristallinité estimé par DSC pour les différents matériaux réticulés en deuxiéme chauffe

Ratio molaire 0:1 0,33:1 0,5:1 0,66:1 1:1 1,5:1 2:1
CA 100 + THF 100 47 46 47 47 47 45 45
CA 100 + T 3000 47 45 47 46 44 44 -
G 3015 + THF 100 50 48 47 47 46 - 42

La réaction de réticulation n’implique pas de variation notable du taux de cristallinité pour les deux
matériaux basés sur le CA 100. Au contraire, les matériaux basés sur le G 3015 montrent une légére
diminution de leurs taux de cristallinité avec l'augmentation du ratio NH2:MAH. Les résultats
d’estimation de taux de gel et de FTIR ont montré que les matrices G3015 présentent une réticulation
plus importante du fait du taux initial en MAH supérieur. Cette réticulation, en limitant la mobilité des
chaines de PP, a donc modifié la cristallisation de cette matrice. Ces résultats sont en accord avec la
littérature sur la réticulation du polypropylene [13-17]. L'étude des températures de fusion des
différents matériaux, grace a I'équation de Gibbs-Thomson, permet de remonter a |'épaisseur
majoritaire des lamelles cristallines des différents matériaux. Une diminution de cette épaisseur est
observée pour I'ensemble des gammes de matériaux. Cette évolution reste cohérente avec les
résultats de la littérature, et entre les différentes gammes. De maniére générale, on peut constater
gue l'impact de la réticulation sur la microstructure est bien plus important pour les matériaux G 3015.
L'augmentation plus importante de la viscosité de la gamme G 3015 implique aussi plusieurs
problématiques lors de I’élaboration, mais surtout lors de la mise en forme des matrices, avec la
formation d’'une double structure orientée pour les matériaux les plus réticulés. Au contraire, les
matrices CA 100, méme dans les configurations les plus réticulées, ne présentent qu’une tres faible
orientation initiale.

La gamme CA 100 THF 100 est donc la moins impactée au niveau de sa microstructure, seule une légere
diminution de I'épaisseur des lamelles cristallines est observée, et un seul matériau de cette gamme,
le ratio 1:1, présente une légere orientation de sa structure cristalline. La gamme CA 100 T3000
présente une évolution trés proche, avec une diminution du nombre de lamelles cristallines épaisses
en faveur des lamelles plus fines, confirmée par SSA. La gamme de matériaux G3015 THF 100 présente
les changements de microstructure les plus importants, avec une diminution a la fois de I'épaisseur de
lamelles cristallines, et du taux de cristallinité, tout en présentant les orientations de microstructure
les plus importantes.
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2.4.3 Impact sur les propriétés mécaniques des matériaux

La comparaison des propriétés mécaniques des différents matériaux est importante dans la sélection
des matrices employées pour I'élaboration des nanocomposites. L’ajout d’une nano-charge de carbone
impactant I'allongement a la rupture des nanocomposites, il est important que la matrice présente un
haut niveau de ductilité et de résistance a la traction, tout en conservant, si possible, des groupements
chimiques disponibles pour permettre une meilleure dispersion des nano-charges [18, 19].

Comme indiqué dans les deux publications déja présentées (partie 2.2.1 et 2.3.1), chaque gamme de
matériaux présente un changement de comportement mécanique, de fragile a ductile, a partir d’un
certain seuil de réticulation. La transition commence au ratio 0,66:1 pour les gammes CA 100 + THF
100 et CA 100 + T3000, et ne se produit qu’au ratio 1:1 pour la gamme G3015 + THF 100. Une
diminution importante de la résistance a la traction des matériaux CA 100 + THF 100 en ratio 1.5:1 et
2:1, ainsi que le matériau G 3015 + THF 100 en ratio 2:1 est observée. Cette diminution a été expliquée
par I'effet plastifiant des molécules non réagies de THF 100 au sein de la matrice. La figure 11.21 a)
montre une comparaison des lois de comportement mécanique vrai des matrices réticulées au ratio
1:1. L'évolution de la déformation volumique des différentes gammes réticulées en ratio molaires 1:1
est alors elle aussi présentée (figure 11.21 b)).
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Figure 11.21: Comparaison a) des lois de comportement mécanique vrai et b) de la déformation volumique des différentes
matrices réticulées en ratio 1:1.

Le matériau G 3015 est ici le moins intéressant des trois, car il demande trois fois plus d’agents
réticulants que les autres matériaux pour son élaboration, tout en présentant les niveaux de
déformation volumique les plus faibles. Les niveaux de contrainte vraie atteintes sont légérement
supérieurs a ce obtenus pour le matériau CA 100 + THF 100, mais ne suffisent pas a justifier |'utilisation
de cette matrice. La comparaison des matrices CA 100 + THF 100 et CA 100 + T3000 est en faveur de
la gamme THF 100 car cette matrice présente a la fois les plus hautes valeurs de déformation
volumique et le meilleur comportement mécanique intrinseque, avec un durcissement structural plus
prononcé. La différence de résistance a la traction observée entre les deux matériaux au seuil de
plasticité lui s’explique surtout par I'utilisation d’un autre batch de CA 100 pour la gamme T3000,
modifiant en partie les propriétés de la matrice initiale.

Bien que ne présentant pas de groupements chimiques libres, la matrice en ratio 1:1 reste la plus
intéressante pour la réalisation des premiéres élaborations de nanocomposites d’un point de vue
mécanique (Cf Chapitre 3). Il est malgré tout a noter que la matrice CA 100 + T3000 est elle aussi
intéressante dans son ratio 1.5:1, comme indiqué dans le deuxiéme article (partie 2.3), car elle
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présente a la fois de bonnes propriétés mécaniques, mais aussi des groupements chimiques amines
disponibles, le greffage partiel des groupements amines en cas d’exces ayant été confirmé. Bien que
ne présentant pas les propriétés mécaniques recherchées dans le cadre de cette étude, ce matériau
est a retenir dans le cadre de la production de matrice nécessitant de tels groupements chimiques.

2.4.4 Conclusion sur le choix des matrices

Plusieurs parameétres sont a prendre en considération dans le choix de la matrice pour I’élaboration
des futurs nanocomposites de cette thése : les difficultés d’élaboration, la microstructure semi-
cristalline, les propriétés mécaniques, la fonctionnalité résiduelle...

La gamme de matériaux G 3015 + THF 100 reste ici la moins intéressante. Cette gamme demande une
qguantité d’agent réticulant trois fois supérieure aux autres gammes pour atteindre le méme ratio
molaire NH,:MAH, sans pour autant présenter de meilleures propriétés mécaniques. De plus, la haute
viscosité atteinte par la matrice lors de son extrusion rend son élaboration et sa mise en forme
particulierement difficile et peut conduire a des phénoménes d’orientation des matrices lors de la mise
en forme, et va impacter la cristallisation des matrices avec une diminution du taux de cristallinité avec
la réticulation.

L’analyse de la microstructure des matrices met en évidence que les deux gammes de matériaux basés
sur le CA 100 restent trés proches au niveau de leurs microstructures, avec une diminution de
I’épaisseur majoritaire des lamelles cristallines similaires, alors que I'architecture du réseau 3D des
matériaux différe. La différence de géométrie des deux agents réticulants se répercute sur les
comportements mécaniques des deux matériaux. Le CA 100 + THF 100 en ratio 1:1 présente la plus
grande déformation volumique, propriété recherchée assurant une bonne absorption des petits chocs.
La matrice sélectionnée pour |'élaboration des nanocomposites du chapitre 3 est donc le CA 100
réticulé par la THF 100 en ratio molaire NH,:MAH de 1:1. Il est a retenir que la matrice CA 100 + THF
100 réticulée en ratio 0,66:1 est aussi un candidat intéressant. Bien que cette matrice présente un
allongement a la rupture inférieure a la matrice réticulée au ratio 1:1, la présence de groupements
MAH au sein de la matrice peut étre employée pour améliorer la dispersion de la nano-charge ainsi
que I'adhésion aux surfaces métalliques.

Le choix de la matrice employée se portant donc sur le CA 100 + THF 100 1:1, il est nécessaire de
comprendre de maniére plus complete I'impact de la réaction de réticulation sur le comportement
mécanique de la matrice. Pour cela, il est necessaire d’en étudier les micromécanisme de déformation.
Afin de comprendre la différence d’effet observé entre la molécule de THF 100 et la molécule de T3000,
le matériau CA 100 + T3000 en ratio 1:1 est aussi étudié.

2.5 Analyses des micromécanismes de déformation des matrices polymeéres

Lorsqu’un polymeére semi-cristallin est déformé mécaniquement au-dela de sa limite d’élasticité, la
déformation devient plastique, ce qui implique des modifications irréversibles de la microstructure du
matériau (cf chapitre 1, partie 1.2.2). Comme montré dans les précédentes parties de ce chapitre, les
différentes architectures macromoléculaires apportées aux matrices polymeéres impactent fortement
les propriétés mécaniques des matériaux obtenus. On le constate par exemple par le changement de
comportement mécanique, fragile pour le CA 100 et le G 3015 pur, vers un comportement ductile pour
les matériaux réticulés, a partir du ratio NH,:MAH 0,66:1 pour les deux matériaux basés sur le CA 100
et pour un ratio de 1:1 pour le G 3015.

Afin de mieux comprendre |’évolution de ces propriétés mécaniques, il est important d’étudier les
micromécanismes mis en jeu et leurs évolutions suivant les réseaux obtenus. Pour ce faire, deux types
d’analyses ont été menées. La premiere consiste en I'analyse in situ par spectroscopie Raman (Chapitre
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1, partie 1.1.2.5). Le deuxiéme type réside en des analyses post mortem par diffraction des rayons X
d’éprouvettes mécaniques prédéformées a différentes valeurs de déformations résiduelles. Trois
matrices ont ainsi été étudiées, le CA 100, le CA 100 + THF 100 1:1 et le CA 100 + T3000 1:1. Ces 3
matériaux ont été choisis pour mettre en évidence 'impact de la réticulation sur le CA 100 et mieux
comprendre le changement de comportement mécanique de fragile a ductile, mais aussi pour
expliquer la différence de comportement mécanique impliqué par le changement d’agent réticulant.
Le CA 100 pur sera étudié en premier afin de mettre en évidence les changements apportés par la
réticulation dans une deuxieme partie.

Les matériaux de cette partie ont été produits lors d’une seconde session d’extrusion a partir d’un
nouveau stock de matériau CA 100, et présentent un comportement mécanique différent de ceux
présentés en parties 2.2 et 2.3. Les deux matrices réticulées possédent des niveaux de contrainte vraie
a la rupture similaire aux matériaux des premieres partiees, ainsi qu’une résistance a la traction
proche, mais pour un allongement a la rupture supérieur, de prés de 2 pour le CA 100 + THF 100 1:1,
qui était de 1 en partie 2.2.1, et de 1,4 pour le CA 100 + T3000 1:1, qui était de 1,2 en partie 2.3.1.

2.5.1 Analyse in situ par couplage Raman/VidéoTraction™ du CA 100

L'allongement a la rupture du CA 100 étant tres faible, I'analyse post mortem par diffraction des rayons
X n’a pas été réalisée. Les analyses Raman in situ ont été obtenues a une vitesse de déformation vraie
de 5.10° s}, vitesse adaptée aux acquisitions spectrales, avec un temps d’acquisition de 40 secondes.
Ce temps est nécessaire pour une qualité de signal optimale sur une large gamme de nombres d’onde,
de 400 a 4000 cm™, ce qui permet le suivi de I'orientation macromoléculaire des phases amorphes et
cristallines simultanément. Les essais sont réalisés en polarisant le laser dans la direction de traction.

La figure 11.22 présente I'évolution des valeurs du facteur d’orientation des chaines macromoléculaires
composants les lamelles cristallines F. et de la phase amorphe F.n du CA 100 selon les critéres
développés dans la partie 1.2.2.5, suivant les équations 1.1 et 1.2.
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Figure 11.22 : Evolution du facteur d’orientation des chaines macromoléculaires de la phase cristalline et de la phase
amorphe du CA 100 pur.

Les deux facteurs d’orientation ne présentent pas de variation significative avec la déformation du
matériau. Bien que peu de données aient pu étre obtenues, il est possible d’en décrire les mécanismes
de déformation et d’expliquer la rupture rapide du matériau. Les chaines macromoléculaires de I'iPP
étant fortement impactées par les mécanismes de B-scission impliqués par le greffage chimique du
MAMH, elles sont extrémement courtes, ce qui limite la densité d’enchevétrements au sein de la phase
amorphe, mais aussi I'existence potentielle de molécules lien entre lamelles cristallines adjacentes [20-
24]. Lors de la déformation du CA100, ni sa phase amorphe ni sa phase cristalline ne présente donc de
mécanisme d’orientation macromoléculaire. La déformation conduit tres rapidement a la ruine du
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matériau comme schématisé sur la figure 11.23. Les premiéres cavités formées en début de déformation
plastique peuvent alors s’étendre au sein du matériau sans difficulté et amener a une rupture fragile
mise en évidence a partir des clichés MEB réalisés post mortem (Cf parties 2.2 et 2.3 de ce chapitre).
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Figure 11.23 : Déformation du matériau CA 100, I'absence d’enchevétrement permet la création rapide de cavités au sein de
la phase amorphe interlamellaire.

2.5.2 Développement d’un critere d’orientation des chaines de polyéthers

Afin de comparer les conséquences de la réticulation sur les micromécanismes de déformation suivant
I'agent réticulant employé, les matériaux CA 100 + THF 100 1:1 et CA 100 + T 3000 1:1 ont été analysé
par Raman in situ et par WAXS post mortem. Comme rapporté dans le chapitre 1, plusieurs critéres de
caractérisation de I'orientation des chaines macromoléculaires du polypropyléne ont été développés
afin de suivre en temps réel les micromécanismes de déformation mis en jeu lors d’un essai mécanique
en traction uniaxiale. Ces critéres permettent notamment d’étudier l'orientation des chaines
macromoléculaires au sein des lamelles cristallines mais aussi de la phase amorphe. Afin de compléter
I’étude de I'orientation des différents éléments composant les matrices réticulées, un critére Raman
caractérisant I'orientation des chaines de polyéther a pu étre développé, que cela soit dans le cas de
la THF 100 ou de la T 3000.

Pour cela, différentes bandes vibrationnelles associées a la structure des polyéthers ont été étudiées.
Deux bandes vibrationnelles ont été retenues, une premiére a 1060 cm™ associée au mode de vibration
« stretching » des liaisons C-O-C de la THF et du PPG, composant la majeure partie des molécules de
THF 100 et de T 3000, et une deuxiéme vers 1045 cm™ associée au mode de vibration « rocking » des
liaisons C-H des CH, composant les polyéthers et dissociée des bandes caractéristiques du PP [25-29].
Ces deux bandes présentent une variation de leurs intensités lors de la déformation, comme montré
en figure 11.24, mais surtout en fonction de la direction de polarisation du laser incident (figure 11.25).
A I'état non déformé, la direction de polarisation n’a pas d’influence sur I'intensité des bandes
vibrationnelles, alors qu’a haute déformation (£33=1,5) une différence importante est observée suivant
que la polarisation est dans le sens de la traction (P;/) ou perpendiculaire au sens de traction (P,). Dans
le cas d’'une orientation paralléle, la bande vibrationnelle 8 1060 cm™ associée aux liaisons C-O-C
présente une intensité plus importante que celle de la bande vers 1045 cm™, alors que
perpendiculairement au sens de traction, les deux bandes sont d’une intensité proche. Cette évolution
implique que, lors de la déformation du matériau, les liaisons C-O-C s’alignent suivant la direction de
traction, alors que les CH, s’orientent de maniéere perpendiculaire a la direction de traction.
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Figure 11.24 : Evolutions des bandes vibrationnelles associées au THF et au PPG lors de la déformation vraie, & I'état initial
(e33 = 0), en fin de déformation viscoélastique (€33 = 0,03) et lors du durcissement structural (€33 = 1,5). Les mesures sont
réalisées suivant une polarisation dans le sens de la traction, les spectres sont normalisés par I'intensité de la bande a 1035
cm du PP.
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Figure 11.25: Evolutions des bandes vibrationnelles associées & la THF et au PPG d’un échantillon déformé & €33 = 1,5 suivant

que la mesure a été réalisée dans une polarisation paralléle (P/), ou perpendiculaire au sens de traction (Py). Les spectres
sont normalisés par l'intensité de la bande a 1035 cm™ du PP.

Ces observations ont permis d’établir un facteur d’orientation des molécules de polyéther amine sous
la forme :

I1060

Fppg/rur = (2.2)

I1045

Avec lioso et lioss respectivement l'intensité intégrée (I'aire) de la bande a 1060 cm™ et I'intensité
intégrée de la bande 4 1045 cm™. Ce critére peut donc étre employé pour caractériser I'orientation des
chafines de polyéthers composants les agents réticulants lors de la déformation des matériaux.

2.5.3 Analyses des micromécanismes de déformation de la matrice CA 100 + THF 100 1:1
2.5.3.1 Description de la déformation de la matrice CA 100 + THF 100 1:1
La figure 11.26 présente la courbe de comportement mécanique vrai en traction uniaxiale du matériau

CA 100 + THF 100 1:1 employé pour I'analyse des micromécanismes de déformation. La déformation
de cette matrice est divisée en plusieurs étapes.

151



Chapitre 2 : Etude de la réticulation du PP-g-MAH par la polyéther-amine.

o
o
=
o
2
il
s
2
c
©
b=
S
&
104 £=510"s"
1 T=25°C
O J T J T v T " 1
0,0 0,5 1,0 15 2.0

Deformation vraie &,
Figure 11.26: Comportement mécanique vrai du CA 100 + THF 100 1:1 en traction uniaxiale.

Aux faibles déformations (entre €33=0 et 0,06 pour le CA 100 + THF 100 1:1) la déformation est au stade
viscoélastique. Cette étape de la déformation des polyméres semi-cristallins, au-dessus de leurs
températures de transition vitreuse, correspond au comportement élastique et visqueux du polymére.
Cette déformation se traduit surtout par des mouvements intermoléculaires et des rotations
conformationnelles pour la déformation élastique [30-33], et par un phénomeéne d’écoulement
visqueux des chaines de la phase amorphe interlamellaire [34]. Quand les déformations élastiques et
I’écoulement visqueux des chaines ne permettent plus de soutenir la contrainte macroscopique, la
déformation plastique débute.

La déformation plastique des polymeéres semi-cristallins est reliée a I'initiation des mécanismes de
glissement cristallographique ainsi qu’a la formation des premiéres cavités [35, 36]. La déformation
plastique se caractérise parfois par une diminution de la contrainte, appelée adoucissement structural.
Cet adoucissement n’est pas visible dans le cas du CA 100 + THF 100 1:1. La déformation plastique se
divise classiquement en deux stades : le plateau de plasticité, qui correspond aux premieres étapes de
la déformation plastique, et le durcissement structural, qui se traduit par une augmentation
importante de la contrainte vraie, et par la formation de la structure micro-fibrillaire. Dans le cas du
CA 100 + THF 100 1:1, le matériau présente un plateau plastique trés court (0,06< €33<0,12), la
contrainte vraie augmentant de maniere importante dés le début de la déformation plastique. Le
matériau posséde donc un durcissement structural marqué des le début de la déformation plastique.
Une variation dans le durcissement est malgré tout observée, avec une accélération de 'augmentation
de la contrainte a partir de €33=1,1. |l est important de décrire les micromécanismes de déformation
de la matrice CA 100 + THF 100 1:1 lors des différents stades de déformation.

2.5.3.2 Analyse de I'orientation macromoléculaire du CA 100 + THF 100 1:1

La figure I1.27 présente les évolutions des critéres d’orientation des chaines de PP de la phase amorphe
(Fam), de la phase cristalline du PP (F.), ainsi que du nouveau critere d’orientation des polyéthers dans
le domaine de déformation (Frue/pec) pour la matrice CA 100 + THF 100 1:1. Les analyses Raman in situ
ont été obtenues lors d’essais mécaniques a une vitesse de déformation vraie de 5.10° s? avec le
faisceau laser polarisé dans la direction de traction et un temps d’acquisition de 40 secondes. Les
facteurs d’orientations caractérisent donc I'orientation des différents éléments composant la matrice
suivant la direction de traction.
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Figure 11.27 : Evolution des indices Raman caractérisant 'orientation des chaines du PP (a) de la phase amorphe, (b) des
polyéthers, et (c) des lamelles cristallines lors de la déformation plastique du matériau CA 100 + THF 100 1:1.

Une variation importante des différents facteurs d’orientations est observée lors de la déformation de
la matrice CA 100 + THF 100 1:1, ce qui indique une différence importante comparée au matériau CA
100 pur. Cette évolution confirme que la réaction de réticulation impacte les micromécanismes de
déformation de la matrice. Afin de correctement analyser les mécanismes d’orientation de la matrice
et pour une meilleure lisibilité, les différents stades de la déformation sont présentés de maniere
séparée. La figure 11.28 regroupe I'évolution des différents critéres dans le domaine viscoélastique (0<
€33<0,06) et du début de la déformation plastique (0,06< €33<0,12) ce qui correspond au court plateau

de plasticité.
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Figure 11.28 : Evolution des indices Raman caractérisant 'orientation des chaines du PP (a) de la phase amorphe, (b) des
polyéthers, et (c) des lamelles cristallines lors de la déformation viscoélastique et du début de la déformation plastique du
matériau CA 100 + THF 100 1:1.

Lors de la déformation viscoélastique, les chaines de PP ainsi que les chaines de polyéthers formant la
phase amorphe de la matrice présentent une augmentation importante de leurs facteurs d’orientation
Fam et Frugees, indiquant une augmentation de I'orientation de ces éléments suivant la direction de
traction. Les chaines de polyéthers, en liant les chaines de PP au sein de la phase amorphe, permettent
donc leurs orientations. Cette orientation n’était pas visible dans le cas du CA 100 pur. Le facteur
d’orientation F. des chaines macromoléculaires du PP composant les lamelles cristallines augmente
aussi, indiquant leurs orientations suivant la direction de traction, mais cette orientation est décalée
et ne commence que vers €33=0,03.

Les chaines de polyéthers présentent un pic de leur facteur d’orientation, vers €33=0,035 de
déformation, qui peut étre mis en paralléle avec le début de I'orientation des chaines des lamelles
cristallines. Quand les courtes chaines de PP ainsi que les polyéthers composant la phase amorphe du
CA 100 + THF 100 1:1 atteignent un certain niveau d’orientation, et donc d’étirement, elles
transmettent leurs contraintes aux lamelles cristallines, permettant leurs orientations. Ce mécanisme
n’est pas observé lors de la déformation du CA 100 pur et est une conséquence de la réticulation de la
matrice. L'orientation des chaines de PP de la phase amorphe et des lamelles cristallines se poursuit
jusqu’a la fin de la déformation viscoélastique (vers €33=0,06) avant de se stabiliser en début de
déformation plastique, avec F.=2,5 et F.m=0,0035.

Au contraire, le facteur d’orientation des polyéthers Frue/pps présente une chute importante de €33=0,04
a €33=0,08, de 2,2 a 1,3. Cette chute indique une désorientation des polyéthers en fin de déformation
viscoélastique et au début de la déformation plastique. L’hypothése proposée est qu’une partie des
polyéthers, complétement étirées et orientées suivant la direction de traction, vont rompre lors de
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I’orientation des lamelles cristallines. La cohésion de la phase amorphe est assurée par la fraction des
molécules de THF 100 non rompue. L'effet des polyéthers sur les micromécanismes lors de Ia
déformation viscoélastique explique le changement de comportement mécanique, du CA 100 fragiles
au CA 100 + THF 100 1:1 ductile observé en partie 2.2.1.

Afin d’étudier le début de la déformation plastique du CA 100 + THF 100 1 :1, la figure I.29 regroupe
I’évolution des facteurs Fc, Fam €t Fruepec de €33=0,06 a 1,1. Cette plage de déformation regroupe le
court plateau de plasticité du matériau (€33=0,06 a 0,12) ainsi que la premiéere partie du durcissement
structural, avant la rapide accélération observée a €33=1,1.
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Figure 11.29: Evolution des indices Raman caractérisant 'orientation des chaines du PP (a) de la phase amorphe, (b) des
polyéthers, et (c) des lamelles cristallines lors du plateau de plasticité et du début du durcissement structural du matériau CA
100 + THF 100 1:1.

Le facteur d’orientation des chaines de PP de la phase amorphe, F.m, et celui des chaines de la phase
cristalline, Fc, ne varie pas de fagon significative lors du plateau plastique ni de la premiére partie du
durcissement structural. Les facteurs restent a une valeur moyenne respectivement a 0,0035 et 2,5.
Cette stabilité indique une absence de mécanismes d’orientation des chaines du PP lors de ces étapes
de la déformation plastique. Au contraire, le facteur d’orientation des polyéthers Frue/ppc présente une
chute déja abordée, initiée en fin de déformation viscoélastique, et maintenue jusqu’a la fin du plateau
plastique, a €33=0,12. Cette chute a été associée a la rupture des chaines de polyéthers les plus
orientées. A partir de €33=0,12, soit le début du durcissement structural, le facteur Frue/ppe augmente
de nouveau, indiquant I'orientation des polyéthers suivant la direction de traction. Les polyéthers qui
n’ont pas rompue en début de déformation plastique, car non étirées, s’orientent donc suivant la
direction de traction. Comme les chaines de PP de la phase amorphe ne présentent pas de variation
de leur facteur d’orientation, il est logique de supposer que cette étape de la déformation plastique

155
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est principalement supportée par les chaines de polyéthers. Le mécanisme de déformation principale
doit étre ici 'endommagement volumique. Cette hypothese sera étudiée en partie 3.5.3.3.

Finalement, la figure 11.30 regroupe I'évolution des différents facteurs d’orientation lors de la deuxiéme
partie du durcissement structural, de €33=1,1 a la rupture de I'échantillon. Le facteur Fam n’a pas pu
8tre calculé au-dela de €33=1,6 du fait de la faible intensité de la bande vibrationnelle a 835 cm™ du
polypropyléne.
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Figure 11.30 : Evolution des indices Raman caractérisant 'orientation des chaines du PP (a) de la phase amorphe, (b) des
polyéthers, et (c) des lamelles cristallines lors de la deuxiéme partie du durcissement structural du matériau CA 100 + THF
100 1:1.

Le facteur d’orientation des chaines de PP de la phase amorphe F.n reste stable lors du durcissement
structural, sans augmentation par rapport au plateau plastique. Les courtes chaines de PP de la phase
amorphe sont donc complétement orientées suivant la direction de traction des le début de la
déformation plastique et du plateau de plasticité. Au contraire le facteur d’orientation des chaines de
polyéthers continue d’augmenter. La courbe de Frie/erc présente malgré tout une inflexion entre g33=1
et 1,2. Les polyéthers s’orientent donc moins en fin de durcissement structural, ce qui indique un
changement dans les micromécanismes de déformation.

Le changement le plus important est observé pour le facteur F.. Alors que le facteur d’orientation des
chaines de la phase cristalline reste stable lors du plateau plastique et de la premiére partie du
durcissement structural, une augmentation rapide est ici observée, passant de F.=2,5 a €33=1 a F.=3,6
lors de la rupture. Cette augmentation indique une fois encore un changement dans la déformation de
la matrice. Les polyéthers, ainsi que les chaines de PP de la phase amorphe, vont, une fois
complétement étirées, étre responsables de la flexion des lamelles cristallines et finalement de leurs
ruptures, comme décrit dans le modeéle de Peterlin (1971), de Schultz (1974) et par Takayanagi (2000)
[37-39]. Ce phénomene est a l'origine de la formation de la structure fibrillaire aux grandes
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déformations, et s’"accompagne d’une dégradation de la structure cristalline et d’'une orientation
importante des chaines de la phase cristalline dans le sens de la traction. La formation de cette
structure fibrillaire aux hautes déformations est cohérente avec les clichés MEB réalisés sur les surfaces
de rupture des éprouvettes de CA 100 + THF 100 1 :1 en partir 2.2.1.

En paralléle de I'analyse par Raman in situ, le CA 100 THF 100 1:1 a été analysé de maniéere post mortem
par WAXS. Les échantillons prédéformés en traction uniaxiale ont été obtenus aprés déformation a
une vitesse de déformation vraie constante de 5.10% s suivie d’une. La décharge est réalisée a une
vitesse de déformation équivalente inverse jusqu’a contrainte nulle. Cette relaxation est suivie de la
recouvrance du matériau pendant trois heures, temps au bout duquel la déformation résiduelle
devient constante et est mesurée. La figure I1.31 regroupe les résultats mécaniques des éprouvettes
déformées aux différentes valeurs de déformation vraie retenue en vue des analyses post mortem
pour le matériau CA 100 THF 100 1:1.
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Figure 11.31: Résultats mécaniques de la préparation des échantillons CA 100 + THF 100 en ratio 1:1 déformés en traction
uniaxiale avec le comportement mécanique vrai (gauche) et déformation volumique (droite).

Le tableau 1.3 présente les déformations vraies résiduelles calculées pour les différentes éprouvettes
prédéformées, calculées apres 3 heures de relaxation/recouvrance.

Tableau I1.3: Déformations vraies résiduelles du CA 100 THF 100 1:1.

Déformation

o 0,3 0,6 0,9 1,2 1,5
vraie finale
Déformation
vraie 0,1 0,4 0,65 1 1,2
résiduelle

Le VER des différentes éprouvettes a été caractérisé par diffraction des rayons X pour permettre
I"analyse de la microstructure des zones déformées. Les clichés WAXS 2D réalisés pour les différentes
éprouvettes déformées ainsi que |’état initial des matériaux sont donnés en figures en figure 11.32.
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Figure 11.32 : Clichés WAXS 2D des différentes éprouvettes déformées avec en a) état initial, b) 0,1, c) 0,4, d) 0,65, e) 1 et f)
1,2 de déformation vraie résiduelle du matériau CA 100 THF 100 1:1. Les clichés sont réalisés au centre du VER déformé des
éprouvettes, les fleches indiquent le sens de traction appliqué.

Les 5 anneaux de diffraction caractéristiques de la maille a du polypropyléne, représentant depuis le
centre du cliché les plans (110), (040), (130), (111) et (131), sont présents sur I'ensemble des clichés.
Les plans (110) et (040) présentent une légere variation d’intensité selon I'angle azimutal, indiquant
une anisotropie de l'orientation des lamelles cristallines. Afin de caractériser I’évolution de
I’orientation des lamelles cristalline lors de la déformation, les facteurs d’orientation d’Hermans des
différentes directions caractéristiques de la maille cristalline a ont été calculés, comme montré en
figure 11.33 pour le CA 100 THF 1:1. La direction de référence X est la direction de traction appliquée
aux éprouvettes.
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Figure 11.33 : Evolution des facteurs d’Hermans des différentes directions cristallines avec la déformation.

Pour le CA 100 + THF 100 1:1, les valeurs initiales a I’état non déformé, bien que proches de 0, ne sont
pas nulles, ce qui indique une légere texture initiale des plaques dans le sens de l'injection. Cette
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texture a déja été observé par SAXS en partie 2.2.5. Les éprouvettes ont toute été usinées pour faire
correspondre cette texture initiale a la direction de traction. De par sa définition et les caractéristiques
de la maille monoclinique, I’évolution du facteur d’orientation Fyx permet de remonter a |'orientation
des chaines macromoléculaires du polypropyléne dans la direction de la sollicitation mécanique [29,
40, 41]. Ce facteur diminue entre le matériau non déformé et I'éprouvette déformée a 0,1 de
déformation vraie résiduelle, indiquant une orientation des chaines macromoléculaires des cristallites
dans le sens de traction. Ce résultat confirme donc I'orientation observée par spectroscopie Raman in
situ lors de la déformation viscoélastique et du plateau de plasticité.

Ce résultat confirme aussi l'irréversibilité de la déformation, supposé suite a la désorientation des
chaines de polyéthers observée par spectroscope Raman en fin de déformation viscoélastique et du
début de la déformation plastique. La formation des premiéres cavités et la désorientation/rupture
des chaines de polyéther, associée a un relachement de la contrainte interne, expliquent cette
irréversibilité. L'orientation reste ensuite proche pour les éprouvettes prédéformées a 0,4 et 0,65.
Cette stabilité est en accord avec la spectroscopie Raman, les chaines de la phase cristalline du PP ne
présentant pas d’orientation lors du plateau plastique. Une nouvelle diminution est observée entre
0,9 et 1,2 de déformation vraie résiduelle. Cette diminution se correle a I'augmentation de
I'orientation des chaines de la phase cristalline dans la direction de traction mesurée par Raman et
associée a la formation d’une structure microfibrillaire.

2.5.3.3 Analyse de la cavitation et de 'endommagement volumique du CA 100 + THF 100 1:1

Les mécanismes d’orientation et d’endommagement volumique sont deux mécanismes de
déformation en concurrence. Il est donc nécessaire, en parallele de I'analyse de l'orientation des
différents éléments composant la matrice CA 100 + THF 100 1:1, d’étudier les phénomeénes de
cavitation et d’'endommagement volumique.

Une premiere observation est réalisable en figure 11.31 lors de |’élaboration des éprouvettes
prédéformées pour la réalisation des analyses post mortem. En effet, le comportement des
éprouvettes différe lors du retour a contrainte nulle suivant la valeur de déformation vraie atteinte.
L'éprouvette déformée a €33=0,3 de déformation vraie, lors du retour a contrainte nulle, montre une
déformation volumique supérieure a celle mesurée lors du chargement. Cette évolution indique une
diminution plus rapide de la déformation €33 que des déformations axiales €11 et €2,. A la valeur €33=0,6,
I’évolution de I'endommagement volumique indique au contraire une évolution similaire de €33 €11 et
€2, lors du retour a contrainte nulle, alors qu’a partir de €33=0,9, la déformation volumique mesurée
indique une diminution plus rapide des déformations axiales €11 et £2; que de la déformation axiale €33.
Ce changement dans le comportement du matériau lors de |'étape de recouvrance indique un
changement dans la forme des cavités formées au sein de la matrice. Plusieurs géométries de cavité
sont envisageables au sein d’'un matériau polymeére semi-cristallin et dépendent fortement du type de
matrice étudiée.

D’aprés Pongot et al . (2013), les principales morphologies de cavités sont (cf figure 11.34) [29,42]:

e Les craquelures, qui se développent perpendiculairement a la direction de traction
e Les bulles sphériques
e Les tubes qui s’allongent suivant I'axe de sollicitation
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Figure 11.34 : Différentes morphologies possibles des cavités dans les polymeres semi-cristallins [29, 42]

Lors de la formation des cavités, ces derniéres sont sous la forme de craquelures (configuration a)), et
vont présenter une diminution plus importante de €33 lors du retour a contrainte nulle. L’évolution de
I'endommagement volumique pour I'éprouvette a €33=0,6 indique au contraire une forme de cavités
en sphéres (configuration b)). Les premieres craquelures formées lors de I'adoucissement structural
de la matrice ont donc vu leur forme évoluée vers une spheére entre €33=0,3 et €33=0,6. Finalement, a
partir de €33=0,9, I’évolution de I'endommagement volumique indique des cavités en forme de tubes
orientés dans la direction de traction. Les cavités se forment donc dans un premier temps sous forme
de craquelures, puis atteignent une limite dans leurs développements axiaux avant de se développer
dans la direction de traction, elles adoptent alors une forme sphérique pour €33=0,6 et prennent
finalement une forme de tube aux déformations supérieures. Cette forme de tube atteinte aprés
€33=0,9 est en partie responsable de la formation des fibrilles en impliquant la flexion des lamelles
cristallines.

Afin de mieux comprendre I’évolution de 'endommagement volumique lors de la déformation du CA
100 + THF 100 1:1, les résultats de I'analyse par spectroscopie Raman in situ ont été utilisés.
L’endommagement volumique est calculé a partir de I'analyse des résultats de spectroscopie Raman
in situ mesurés a une vitesse de déformation vraie de 5.10° s, sans polarisation du signal. Le calcul
est réalisé grace a la formule 1.4 de la partie 1.1.3.1. La figure 11.35 présente |’évolution de
I’endommagement volumique lors de la déformation du CA 100 + THF 100 1:1.
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Figure 11.35: Evolution de la déformation volumique du CA 100 + THF 100 1:1 lors de la déformation estimée par analyse
Raman in situ.

L’endommagement volumique de la matrice ne commence qu’a partir de €33=0,1, soit a la fin du
plateau plastique. La rupture et la désorientation des chaines de polyéthers, responsable de
I’endommagement irréversible de la matrice en début de déformation plastique, permettent la
formation des premiéres cavités. Ces cavités sont donc dans un premier temps sous la forme de
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craquelure orientée a 90° par rapport au sens de traction. L'endommagement volumique présente une
augmentation importante et constante a partir de 0,2 de déformation vraie jusqu’a €33=1,2, avant une
stabilisation jusqu’a la rupture. L'endommagement volumique se produit donc principalement lors du
plateau de plasticité et de la premiere partie du durcissement structural, ce qui est cohérent avec la
stabilisation des facteurs d’orientation F. et F.m observé dans la partie précédente, 'endommagement
volumique et I'orientation des chafnes étant deux mécanismes en concurrence. Le développement des
cavités s’"accompagne malgré tout de I'orientation des chaines de polyéthers non rompues, suivant le
sens de la traction, ces dernieres assurant la cohésion de la phase amorphe.

Le développement des cavités, de craquelure a sphere puis a tube orienté suivant le sens de traction,
se produit lors de la premiere partie du durcissement structural. La seconde partie du durcissement
structural, qui se caractérise par une augmentation rapide de la contrainte, se corréele donc avec le
développement des cavités sous forme de tube.

2.5.3.4 Evolution de la cristallinité lors de la déformation du CA 100 + THF 100 1:1

Afin de confirmer la rupture des lamelles cristallines lors du durcissement structural et la formation de
la structure micro-fibrillaire, il est nécessaire d’analyser I’évolution de la cristallinité du matériau lors
de sa déformation.

La figure 11.36 présente I"évolution du taux de cristallinité du CA 100 + THF 100 1:1 en fonction de la
déformation vraie résiduelle, estimée par la méthode d’"Hermans et Weidinger. La figure 11.37 regroupe
I’évolution des dimensions des cristallites suivant les normales aux plans (130) et (040), estimée par
I’équation Debye-Scherrer. Comme indiqué dans le chapitre 1 partie 1.3.5.2, 'angle entre la normale
au plan (130) et la direction d@ de la maille monoclinique du PP n’étant que de 6°, la dimension des
lamelles cristallines suivant la normale au plan (130) est une bonne approximation de la largeur des
lamelles. La dimension suivant la normale au plan (040) permet une estimation de la longueur des
lamelles.
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Figure 11.36: Evolution du taux de cristallinité calculée par diffraction des rayons X de la matrice CA 100 THF 100 en fonction
de la déformation vraie résiduelle.
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Figure 11.37: Evolution des dimensions des lamelles cristallines suivant les normales aux plans (130) et (040), calculées par
diffraction des rayons X de la matrice CA 100 THF 100 en fonction de la déformation vraie résiduelle.

La matrice CA 100 THF 100 1:1 posséde un taux de cristallinité stable autour de 62%, de 0 a 0,65 de
déformation vraie résiduelle, mais aussi des dimensions de ses lamelles cristallines proches. A partir
de 1 de déformation vraie résiduelle une chute du taux de cristallinité est observé, a 54% a 1 de
déformation et 51 % a 1,2 de déformation vraie résiduelle, ce qui est en accord avec une fragmentation
des lamelles cristalline. Ce résultat se confirme aussi par la diminution des dimensions des lamelles
cristallines, notamment par la diminution de la longueur des lamelles cristallines de 14 nm a 10 nm
entre 0,65 et 1,2 de déformation vraie résiduelle, calculé suivant le plan (040). Ces évolutions sont
donc associables a la rupture des lamelles cristallines et a leurs débobinages en fin de durcissement
structural et confirment la formation des fibres de la structure micro-fibrillaire supposée par les
résultats de I'analyse Raman in situ.

2.5.3.5 Conclusion sur la matrice CA 100 + THF 100 1:1

L'ensemble des résultats des analyses in situ et post mortem permettent de mieux comprendre les
micromécanismes de déformation de la matrice CA 100 + THF 100 1:1 lors d’un essai de traction
uninaxiale. La figure 11.38 propose un résumé de la déformation de la matrice et des mécanismes de
déformation mis en jeu.

A |'état initial (étape a) les facteurs d’orientations d’Hermans du matériau indiquent une tres faible
orientation initiale. La sollicitation mécanique est alignée sur cette orientation. Lors de la déformation
viscoélastique, les chalnes de polyéthers ainsi que les courtes chaines de PP de la phase amorphe
présentent une orientation rapide suivant la direction de traction, jusqu’a atteindre un étirement
suffisant pour transmettre la contrainte aux lamelles cristallines (étape b). Les lamelles cristallines
s’orientent alors perpendiculairement a la direction de traction. Quand la phase amorphe (PP +
polyéthers) atteint un étirement critique (vers £33=0,04) une partie des molécules de liens (les chaines
de polyéthers) vont rompre.

La rupture de ces molécules de lien permet d’initier la formation des cavités au sein de la matrice.
L’endommagement volumique est mesurable a partir de €=0,1 en fin du plateau de plasticité. Les
cavités se forment donc dans la phase amorphe sous forme de craquelures se propageant de maniere
perpendiculaire a la direction de traction (étape c). De £33=0,2 a €33=1, 'endommagement volumique
constitue le principal mécanisme de déformation du CA 100 + THF 100 1:1, les cavités se développent
sous forme de sphéres, puis sous forme de tubes orientés dans la direction de traction (étape d).
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Finalement a partir €33=1,1, une augmentation plus importante de la contrainte s’accompagne d’un
basculement des lamelles cristallines, perpendiculairement a la direction de traction. Ce basculement
est mis en évidence par I'évolution du facteur d’"Hermans Fyyx, ainsi que par I'évolution du facteur
d’orientation Raman F., qui présente une augmentation importante lors de cette étape de la
déformation, indiquant I'orientation des chaines de PP de la phase cristalline suivant la direction de
traction. Cette orientation s’"accompagne d’une fragmentation des lamelles cristallines, et finalement
a la formation d’une structure micro-fibrillaire (étape e).
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Figure 11.38: Schéma juxtaposant les étapes de déformation, 'endommagement volumique et le comportement mécanique
vrai du CA 100 THF 100 1:1. Les chaines de PP des lamelles cristallines et de la phase amorphe sont indiquées en noirs, les
polyéthers en bleu. Les étapes sont (a) état initial, (b) fin de la déformation viscoélastique et début de la rupture des
polyéthers de liens, (c) formation des cavités sous forme de craquelure, (d) développement des cavités sous forme de tube,
(e) rupturent des lamelles cristallines et formation de la structure fibrillaire.
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2.5.4 Analyse des micromécanismes de deformation de la matrice CA 100 + T3000 1:1

2.5.4.1 Description de la déformation de la matrice CA 100 + T3000 1:1

La figure 11.39 présente la courbe de comportement mécanique vrai en traction uniaxiale du matériau
CA 100 + T3000 1:1.
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Figure 11.39: comportement mécanique vrai CA 100 + T3000 1:1 en traction uniaxiale.

La déformation de la matrice CA 100 + T3000 1:1 se divise en trois stades déja décrits en partie 2.5.3.1.
Aucun effet d’adoucissement structural n’est observé en début de déformation plastique, comme pour
la matrice CA 100 + THF 100 1:1. La déformation viscoélastique, superposition du comportement
élastique et visqueux du matériau est ici définie entre £33=0 et €33= 0,06. Le plateau plastique, premier
stade de la déformation plastique de la matrice, ici aussi trés court, est estimé entre €33=0,06 et
€33=0,12. Finalement, le dernier stade, le durcissement structural, qui se traduit par une augmentation
importante de la contrainte, est ici observé entre €33=0,1 et la rupture vers £33=1,45. Encore une fois,
une inflexion de la courbe de contraire est observée lors du durcissement structural, et s"accompagne
d’une augmentation importante de la contrainte aux hautes déformations.

2.5.4.2 Analyse de l'orientation macromoléculaire du CA 100 + T3000 1:1

La figure 11.40 présente les évolutions des criteres d’orientation Raman des chaines de PP des lamelles
cristallines (F.), de la phase amorphe (F.m) et des polyéthers des molécules de T3000 (Frue/pec) de la
matrice CA 100 + T3000 1:1. Comme en partie 2.5.3 les analyses Raman in situ ont été obtenues lors
d’essais mécaniques a une vitesse de déformation vraie de 5.10°° st avec le faisceau laser polarisé dans
la direction de traction. Les facteurs d’orientations caractérisent donc I'orientation des différents
éléments composant la matrice suivant la direction de traction.
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Figure 11.40: Evolution des indices Raman caractérisant I'orientation des chaines du PP (a) de la phase amorphe, (b) des

polyéthers, et (c) des lamelles cristallines lors de la déformation du matériau CA 100 + T3000 1:1.

Encore une fois, d’importantes variations des facteurs d’orientation sont observées lors de la
déformation. Ces évolutions indiquent donc plusieurs phénomenes d’orientation de la phase cristalline
et de la phase amorphe des matériaux. Ces évolutions restent proches de celles observées en partie
2.5.3.2. La réaction de réticulation implique, comme avec la THF 100, des changements de
micromécanismes de déformation de la matrice et donc le changement de comportement mécanique
observé en partie 2.3.1. Les différents stades de la déformation sont présentés de maniere séparée.
La figure 11.41 regroupe I'évolution des différents critéres dans le domaine viscoélastique (0< €33<0,06)
et du début de la déformation plastique (0,06< €33<0,12).
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Figure 11.41: Evolution des indices Raman caractérisant I'orientation des chaines du PP (a) de la phase amorphe, (b) des
polyéthers, et (c) des lamelles cristallines lors de la déformation viscoélastique et du début de la déformation plastique du
matériau CA 100 + T3000 1:1.

Lors de la déformation viscoélastique (de €33=0 a €33=0,06) la phase amorphe (chaines de PP et
polyéthers) présente une augmentation importante de ses facteurs d’orientation Fam et Frue/pec. Cette
évolution est ici aussi le résultat de I'orientation de la phase amorphe suivant la direction de traction
lors de la déformation viscoélastique. Les chaines de polyéthers atteignent rapidement (a €33=0,04) un
pic dans I’évolution de leur facteur d’orientation, avec Fruepre=2,5. Ce pic est associé a I'étirage
complet d’une partie des molécules liens qui s’orientent lors de la déformation viscoélastique. De
€33=0,04 jusqu’a la fin de la déformation viscoélastique (€33=0,06), le facteur Fruepre diminue
légérement, de 2,5 a 2,2. Comme en partie 2.5.3.2, 'hypothése proposée pour expliquer cette
diminution est la rupture d’une partie des molécules de lien entre les lamelles cristallines
complétement étirées. Du fait de la taille importante de la molécule de T3000, I’étirement complet de
la molécule s’étale sur une grande plage de déformation, diminuant la probabilité de rupture des
molécules liens, et expliquant la trés faible diminution observée.

Le facteur d’orientation des chaines de PP de la phase cristalline augmente aussi, mais de maniére
décalée par rapport aux deux autres critéres. Cette augmentation commence vers €33=0,025 et est
maximale entre €33=0,03 et €33=0,04. Les chaines de PP composant les lamelles cristallines s’orientent
suivant la direction de traction lors de la déformation viscoélastique. Cette orientation commence
donc apres le début de I'orientation de la phase amorphe, et est maximale quand un pic d’orientation
des polyéthers est atteint. Comme pour le CA 100 + THF 100 1:1, lors de la déformation viscoélastique
du CA 100 + T3000 1:1 les chaines de PP et les polyéthers composant la phase amorphe de la matrice
vont rapidement s’orienter suivant la direction de traction et s’étirer jusqu’a un étirement limite (vers
€33=0,04 pour les molécules de T3000) ol certaines liaisons interlamellaires sont complétement
étirées. La contrainte est alors transmise aux lamelles cristallines, ce qui implique leurs orientations a
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90° par rapport a la traction (soit une orientation des chaines macromoléculaires du PP de la phase
cristalline suivant la direction de traction).

En début de déformation plastique (£33=0,06), un palier est donc atteint par le facteur Frurprca 2,2. Au
contraire, les criteres Fc et Fom des chaines de PP des phases cristalline et amorphe continue
d’augmenter, indiquant que leurs orientations suivant la direction de traction se prolonge au-dela de
la déformation viscoélastique. Ces deux facteurs n’atteignent un palier qu’a partir de €33=0,08 pour Fam
et €33=0,1 pour Fc. Les paliers atteints sont respectivement a 0,003 pour F.n et 3,1 pour F.. Cette
étalement de l'orientation des chaines de PP s’explique facilement par la taille importante des
molécules de T3000 et par leurs structures. Les molécules de T3000 en reliant les chaines de PP rendent
possible I'orientation de la structure cristalline, mais vont du fait de leurs tailles étaler cette orientation
sur une plage plus importante de la déformation, qui se fini donc durant le plateau de plasticité.

Afin d’étudier le début de la déformation plastique du CA 100 + T3000 1 :1, la figure 11.42 regroupe
I’évolution des facteurs F, Fam et Frugpec lors du plateau de plasticité (de €33=0,06 a 0,75).

a) 0.005 T T T T v 60 b) T — T T T 60
]
. L 50 327
0.004 . . — —
© ©
o o
= =]
= o
> o >
g L L
£ £ S
g g
5 . : 5
£=510%s" 8 161 . " . " E=s10°s" T 6
0.001+ T=25°C L 10 - T=25°C L 10
.
%=785 nm - A=785nm
CA 100 + T3000 1:1 CA 100 + T3000 1:1
0.000 T T T T T 0 T T T T T 0
0.2 03 0.4 0.5 06 07 0.1 0.2 03 04 05 06 07
Déformation vraie &, Déformation vraie ,,
C) 35 T T T T 60

- 50

o
o
=
b
o
E
>
LLo o

=
[
‘g

£=510%s" o

T=25°C 10

A=785 nm

CA 100 + T3000 1:1

25 T . T T T T 0
0.1 0.2 03 0.4 0.5 0.6 0.7

Déformation vraie ¢,

Figure 11.42: Evolution des indices Raman caractérisant I'orientation des chaines du PP (a) de la phase amorphe, (b) des
polyéthers, et (c) des lamelles cristallines lors du plateau de plasticité du matériau et de la premiere partie du durcissement
structural du CA 100 + T3000 1:1.

Comme indiqué lors de I'analyse de la déformation viscoélastique, les facteurs d’orientation F.n et F¢
du matériau CA 100 + T3000 1:1 atteignent en début du plateau plastique un palier, respectivement
vers €33=0,08 et €33=0,1, et ne varient pas de fagon significative lors du plateau plastique et du début
du durcissement structural du matériau, avec F.m=0,003 et F.=3. Comme en partie 2.5.3.2, cette
stabilisation indique une absence de mécanismes d’orientation lors du plateau plastique et du début
du durcissement structural du matériau. Sur la méme plage de déformation, le facteur d’orientation
Frur/pre augmente légérement. Cette augmentation suit la chute d’orientation, associé a la rupture de
certaines molécules lien, observé en fin de déformation viscoélastique. Encore une fois, la déformation
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plastique est ici principalement assurée par les molécules de T3000, le mécanisme principal doit étre
I’endommagement volumique.

Finalement, la figure 11.43 regroupe |’évolution des différents facteurs d’orientation lors du
durcissement structural, de €33=0,75 a la rupture de I'échantillon.
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Figure 11.43 : Evolution des indices Raman caractérisant I'orientation des chaines du PP (a) de la phase amorphe, (b) des
polyéthers, et (c) des lamelles cristallines en fin de durcissement structural du matériau CA 100 + T3000 1:1.

Une stabilisation de Frue/ppg €5t Observée a partir de €33=0,95. Ce résultat indique un étirement maximal
des polyéthers en fin de durcissement structural. De la méme maniere, le facteur d’orientation F., des
chaines de PP de |la phase amorphe maintient une valeur globalement constante lors du durcissement
structural, comme lors du plateau de déformation. La phase amorphe, composée de chaines de PP et
des polyéthers, est donc complétement orientée et étirée suivant la direction de traction en début de
durcissement structural, ce qui implique une répartition de la contrainte sur les lamelles cristallines du
CA 100 + T3000 1:1.

Au contraire, a partir de £33=0,95, le facteur F. augmente de maniére brusque depuis la valeur du palier
observé précédemment, a F.= 3, jusqu’a un maximum de 4,25 a la rupture. Cette augmentation met
en évidence une brusque orientation des chaines de la phase cristalline suivant la direction de traction.
Comme pour le CA 100 THF 100 1 :1, cette évolution indique la formation, en fin de durcissement,
d’une structure fibrillaire orientée suivant la direction de traction.

La matrice CA 100 + T3000 1:1 a elle été analysée par diffraction des rayons X post mortem. La figure
I1.44 regroupe les résultats mécaniques des éprouvettes déformées aux différentes valeurs de
déformation vraie retenue en vue des analyses post mortem pour le matériau CA 100 T3000 1 :1.
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Figure 11.44 : Résultats mécaniques de la préparation des échantillons CA 100 + T3000 en ratio 1:1 déformés en traction

uniaxiale avec le comportement mécanique vrai (gauche) et déformation volumique (droite).

Le tableau 1.4 présente les déformations vraies résiduelles calculées pour les différentes éprouvettes
déformées, calculées aprés 3 heures de relaxation/recouvrance.

Tableau 11.4: Déformations vraies résiduelles du CA 100 T3000 1:1.

Déformation

o 0,3 0,6 0,9 1,2
vraie finale
Déformation
vraie 0,1 0,25 0,45 1
résiduelle

Les clichés WAXS 2D réalisés pour les différentes éprouvettes déformées ainsi que de I’état initial des
matériaux sont donnés en figures en figure 11.45.

Figure 11.45 : Cliché WAXS 2D des différentes éprouvettes déformées avec en a) état initial, b) 0,1, c) 0,25, d) 0,45 et e) 1 de
déformation vraie résiduelle du matériau CA 100 T3000 1:1. Les clichés sont réalisés au centre du VER déformé des
éprouvettes, les fleches indiquent le sens de traction appliqué.

Comme pour le CA 100 + THF 100 1:1, les plans (110) et (040) ne sont pas d’intensité constante selon
I'angle azimutal, indiquant une anisotropie de I'orientation des lamelles cristallines. Les facteurs
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d’orientation d’Hermans des différentes directions caractéristiques de la maille cristalline a ont donc
été calculés, comme montré en figure 11.46 pour le CA 100 THF 1:1.
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Figure 11.46: Evolution des facteurs d’Hermans des différentes directions cristallines avec la déformation vraie résiduelle du
CA 100 T 3000 1:1.

Comme pour le CA 100 THF 100 1:1, le CA 100 T3000 1:1 non déformé posséde une légéere orientation
initiale de la microstructure dans le sens de la traction, toutes les éprouvettes ayant été découpées
dans le sens de cette orientation. Une augmentation lente et réguliére de |'orientation des lamelles
cristallines a 90° par rapport a la direction de traction (soit une orientation des chaines de PP suivant
la direction de traction) est observée a 0,1 et 0,25 de déformation vraie résiduelle. Il est supposé, suite
aux analyses par spectroscopie Raman, que la matrice T 3000 ne présente pas de rupture importante
de ses chaines de polyéthers en début de déformation plastique, ce qui implique une plus faible
déformation irréversible de la matrice. Dans cette situation, I'endommagement irréversible de la
matrice étant plus faible, I'orientation mesurée de maniére Post mortem est moins importante.
L’orientation des lamelles cristallines accélére entre 0,45 et 1 de déformation vraie résiduelle. Cette
orientation finale, plus importante que celle estimée a 1,2 de déformation vraie résiduelle pour le CA
100 THF 100 1:1, confirme la plus grande orientation finale de la structure cristalline du CA 100 T3000
due a la formation de la structure microfibrillaire.

2.5.4.3 Analyse de la cavitation et de 'endommagement volumique du CA 100 + T3000 1:1

Comme pour la matrice CA 100 + THF 100 1:1, un changement dans I’évolution de 'endommagement
volumique lors du retour a contrainte nulle des éprouvettes déformées est observé en figure 1.44. Le
comportement des éprouvettes indique la formation de cavités sous forme de craquelures en début
de plasticité, qui évolue en sphére vers €33=0,6, pour finalement aboutir a la formation de tubes
orientés suivant le sens de la traction. Contrairement au CA 100 + THF 100 1:1, la matrice CA 100 +
T3000 1:1 ne présente pas de chute importante de I'orientation des chaines de polyéther en début de
déformation plastique, il est supposé que les molécules de T3000 de par leur taille et leur forme, vont
rompre de maniére moins importante lors du début de la déformation plastique. Cette faible rupture
des molécules liens doit limiter la formation de craquelures, et donc 'endommagement volumique
lors de la déformation plastique.

La figure 11.47 présente 'endommagement volumique du CA 100 + T3000 1:1 calculé a partir de
I'analyse des résultats de spectroscopie Raman in situ. La mesure est réalisée a une vitesse de
déformation vraie de 5*10° s, sans polarisation du signal. Le calcul est réalisé grace a la formule 1.4
de la partie 1.1.3.1.

170



Chapitre 2 : Etude de la réticulation du PP-g-MAH par la polyéther-amine.

1 — —

0,204

v

0,154

0,104

Déformation volumique &

0,054

0'00 T T T T T T T
0,0 0,2 0.4 0,6 0.8 1.0 1.2 1.4

Déformation vraie ¢

Figure 11.47: Evolution de la déformation volumique du CA 100 + T3000 1:1 lors de la déformation estimée par spectroscopie
Raman in situ.

Encore une fois, 'endommagement volumique est observé a partir de €33=0,1, conséquence de la
rupture des molécules de liens mise en évidence par I'évolution du facteur d’orientation Frue/ppc.
L'endommagement volumique accélére a partir de €33=0,2 avant de se stabiliser vers £€33=0,95. Cette
augmentation rapide se correle au développement des cavités da a la rupture des molécules liens, la
stabilisation avec la formation de la structure fibrillaire et de la stabilisation des facteurs d’orientations
Raman Fam et Frugere. L'endommagement volumique est le mécanisme principal de la déformation
plastique lors de la premiére partir du durcissement structural, mais devient minoritaire lors de la
formation de la structure fibrillaire.

2.5.4.4 Evolution de la cristallinité lors de la déformation du CA 100 + T3000 1:1

L’évolution de la cristallinité du CA 100 + T3000 1:1 lors de sa déformation, et notamment de son
durcissement structural, a été étudié. La figure 11.48 présente |'évolution du taux de cristallinité du CA
100 + T3000 1:1 en fonction de la déformation vraie résiduelle, estimée par la méthode d’'Hermans et
Weidinger. La figure 11.49 récapitule I'évolution des dimensions des cristallites suivant les normales aux
plans (130) et (040), estimée par I’équation Debye-Scherrer.
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Figure 11.48: Evolution du taux de cristallinité calculé par diffraction des rayons X de la matrice CA 100 + T3000 1:1 en
fonction de la déformation vraie résiduelle.

171



Chapitre 2 : Etude de la réticulation du PP-g-MAH par la polyéther-amine.

] *— (130)
17jl L 2 - - 040)
16 ] ']

E 151

8 144

£ 1

T 134\

iR

S 124

c j \ e .

241 - B —

c 4

g 10

£ ]

9;
8-

T T T T T T T T T T T T
0,0 0.2 04 0,6 08 1,0 1,2

Déformation vraie résiduelle g,

Figure 11.49: Evolution des dimensions des lamelles cristallines suivant les plans (130) et (040), calculé par diffraction des
rayons X de la matrice CA 100 + T3000 1:1 en fonction de la déformation vraie résiduelle.

Le taux de cristallinité du CA 100 + T3000 1:1 est stable aux faibles déformations, autour de 60%, tout
comme la largeur des lamelles cristallines, autour de 17 nm. Seule la longueur des lamelles, estimé par
la normale au plan (040) présente une chute entre |'état initial et I'éprouvette déformée a 0,15 de
déformation vraie résiduelle, qui indique une potentielle rupture des lamelles cristallines lors du début
de la déformation plastique.

Une chute du taux de cristallinité a 51% est observé pour les deux éprouvettes les plus déformées,
ainsi qu’une légere diminution de la largeur des lamelles cristallines. Cette évolution confirme une
rupture des lamelles cristallines lors du durcissement structural. Il est a noter que ces diminutions,
notamment de la largeur des lamelles cristallines, sont beaucoup moins importantes que celles
observées pour le CA 100 + THF 100 1:1.

2.5.4.5 Conclusion sur la matrice CA 100 + T3000 1:1
Comme pour le CA 100 + THF 100 1:1, un résumé des micromécanismes de déformation de la matrice
CA 100 + T3000 1:1 est proposé

A I’état initial (étape a) une trés faible orientation initiale est observée. Les éprouvettes ont été
découper pour faire correspondre la sollicitation mécanique avec cette orientation. Lors de la
déformation viscoélastique, la phase amorphe (courtes chaines de PP + chaines de polyéthers)
s’orienten rapidement suivant la direction de traction. Quand un étirement suffisant est atteint la
contrainte se transmet aux lamelles cristallines et les orienter a 90° par rapport a la direction de
traction (étape b). Vers €33=0,04 les polyéthers présentent un pic d’orientation suivi d’une légére
diminution du facteur Raman Frue/pps indiquant une rupture d’une partie des polyéthers parmi les plus
étirés lors de la déformation viscoélastique. Ces différents phénomenes sont observables par |’analyse
Raman in situ. L’orientation des chaines de PP de la phase amorphe et des lamelles cristallines suivant
la direction de traction se poursuit jusqu’au début de la déformation plastique (vers €33=0,1).

La rupture de ces molécules des molécules de T3000, et donc des molécules de lien, initie la formation
des cavités, d’abord sous forme de craquelures en fin du plateau de plasticité. Ces craquelures vont se
propager de maniere perpendiculaire a la direction de traction (étape c). Il est a noter que la
désorientation et donc la rupture des polyéthers est trés faible, ce qui implique une plus faible
déformation volumique. De €33=0,2 a €33=0,75, 'endommagement volumique doit étre le principal
mécanisme de déformation de la matrice. La forme des cavités évolue vers une forme de sphére, puis
sous forme de tube (étape d). Cette étape est plus rapide pour la matrice CA 100 + T3000 1:1 que pour
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la matrice CA 100 + THF 100 1:1, la formation de la structure fibrillaire se produisant a plus basse
déformation.

Finalement en fin du durcissement structural (€33=0,85) un basculement des lamelles cristallines
perpendiculairement a la direction de traction est observé. Ce basculement est mis en évidence par
I’évolution du facteur d’'Hermans Fyx et du facteur Raman F.. Cette orientation améne a la formation
d’une structure micro-fibrillaire (étape e), mais s’accompagne dans le cas du CA 100 + T300 1 :1 d’une
fragmentation moins importante des lamelles.
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Figure 11.50: Schéma juxtaposant les étapes de déformation, 'endommagement volumique et le comportement mécanique
vrai du CA 100 T3000 1:1. Les chaines de PP des lamelles cristallines et de la phase amorphe sont indiquées en noirs, les
polyéthers en orange. Les étapes sont (a) état initial, (b) fin de la déformation viscoélastique et début de la rupture des

polyéthers de liens, (c) formation des cavités sous forme de craquelure, (d) développement des cavités sous forme de tube,

(e) ruptures des lamelles cristallines et formation de la structure fibrillaire.

2.5.5 Conclusions et comparaison des matrices

2.5.5.1 Comparaison des micromécanismes de déformation des matrices réticulées

L’analyse des micromécanismes de déformation des matrices CA 100 + THF 100 1:1 et CA 100 + T3000
1:1 permet la comparaison des agents réticulants, de leurs effets sur la matrice CA 100, et de
comprendre la différence de comportement mécanique vrai observé. Le tableau IlIl.5 donne les
principales évolutions des facteurs d’orientation et des mécanismes de déformation des différentes
matrices.
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Lors de la déformation viscoélastique, les deux matrices présentent une augmentation importante de
I'orientation suivant la direction de traction de leurs chaines de PP et des polyéthers composant leurs
phases amorphes. Cette orientation est rendue possible par la réaction de réticulation qui a permis la
formation de liaisons interlamellaires au sein de la phase amorphe. Cette orientation implique un
étirement d’'une partie des liaisons interlamellaires, et du transfert de la contrainte aux lamelles
cristallines, qui dans les deux cas vont s’orienter a partir de €33=0,04. Une premiere différence entre
les matrices survient lors de cette orientation : dans le cas du CA 100 + THF 100 1 :1, les chaines de PP
de la phase cristalline et de la phase amorphe atteignent un palier dans leur orientation en fin de
déformation viscoélastique, l1a ou I'orientation du CA 100 + T3000 1:1 se prolonge au début de la
déformation plastique. Cette différence s’explique par la taille plus importante de la molécule de
T3000 par rapport a la molécule de THF 100 qui étale les mécanismes d’orientation sur une plage de
déformation plus grande.

Une autre différence survient en fin de déformation viscoélastique, au travers de Ia
rupture/désorientation des polyéthers. En effet, le facteur Frurpes de la matrice CA 100 + THF 100 1:1
diminue de maniere importante en fin de déformation viscoélastique et du début du plateau de
plasticité, avec Frurppc=2,2 a €33= 0,04 et Frurpre=1,3 a €33=0,1. Cette chute indique une rupture
importante des polyéthers. Au contraire, la matrice CA 100 + T3000 1:1 aux mémes déformations ne
présente qu’une chute de Frurppe=2,5 @ Fruepre=2,2, impliquant une rupture moins importante des
molécules de liens. La rupture des molécules liens étant a I'origine de la cavitation, cette différence
explique I'endommagement volumique moins important du CA 100 + T3000 1:1.

Dans les deux cas, le facteur d’orientation des chaines de la phase cristalline, F, et des chaines de PP
de la phase amorphe, Fam, atteignent un palier lors du plateau de plasticité. Les valeurs de F.m sont
proches entre les deux matrices, mais les facteurs F. présentent une différence importante, le CA 100
+ THF 100 1:1 possédant un palier a Fc=2,5, la ou le CA 100 + T3000 1:1 posséde un palier a F.=3,1. Ce
résultat indique une orientation plus importante des chaines des lamelles cristallines suivant la
direction de traction pour le CA 100 + T3000 1:1, et donc une meilleure transmission de la contrainte
aux lamelles. La rupture moins importante des molécules de T3000, et la taille supérieure de la
molécule est a I'origine de la plus grande orientation de cette matrice.

Lors du plateau de plasticité et de la premiere partie du durcissement structural, le comportement des
deux matériaux reste proche, cette partie de la déformation étant principalement régie par
I’endommagement volumique dans les deux cas. Les cavités des deux matériaux passent par les
mémes étapes lors de leurs formations et de leurs développements. La rupture moins importante des
molécules de T3000 doit limiter la cavitation de cette matrice, et déclencher la formation de la
structure fibrillaire a des déformations plus faibles, vers €33=0,85, comparés au CA 100 + THF 100 1:1
qui présente cette structure vers €33=1,1. La matrice CA 100 + T3000 1:1 présente malgré tous une
derniere différence, avec une rupture de ses lamelles cristallines plus faible, ainsi qu’une orientation
plus importantes des chaines de la phase cristalline, avec F.=4,5 a la rupture, le CA 100 + THF 100 1 :1
ayant a la rupture F.=3,2. Ce durcissement structural plus rapide explique la différence importante
d’allongement a la rupture des deux matériaux.
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Chapitre 2 : Etude de la réticulation du PP-g-MAH par la polyéther-amine.

2.5.5.2 Détermination des comportements vrais intrinseques

Les lois de comportement des matériaux présentés dans les parties 2.2, 2.3 et 2,4 sont calculées en
prenant en considération la striction des éprouvettes lors du calcul de la contrainte. On parle alors de
comportement mécanique vrai. Il est possible, en plus de la striction, de prendre en considération
I'impact de 'endommagement volumique, qui implique aussi une modification de la section du VER
des éprouvettes. La contrainte calculée est alors la contrainte réelle subie par les matériaux, on parle
de comportement mécanique vrai intrinseque. Comme montré en figure 11.51, la surface réelle de la
matrice qui supporte la force appliquée lors de la déformation est inférieure a la surface de
I’éprouvette, di a la formation des cavités. La détermination des lois intrinséques est donc importante
pour une comparaison correcte des matrices.

Surface des cavités
';“k-‘;:\—-». —
B 0 O
./ \_/ \-/' A~
N \
2 910//ave
\_J - S\

Surface de la matrice

A-A

Figure 11.51: Représentation de la striction d’un matériau polymere endommagé, par Dahoun (2004) [43]

Grace aux analyses par VidéoTraction™ il est possible de mesurer les déformations vraies axiales (&33)
et transverses (g11 et €;2), ainsi que la contrainte axiale vraie (033). La déformation volumique &, peut
alors étre estimée par VidéoTraction™ avec &,= €11+€22+E33, OU comme en partie 2.5.3.3 et 2.5.4.3, a
partir des résultats de spectroscopie Raman in situ et de I’équation 1.4 du chapitre 1.

Le comportement vrai intrinséque est alors calculable par :

by = e33— Ve, (2.3)

. F i
| — & — 1-y)e
033 =€ = 033e(17N& (2.4)

1

y est un coefficient de correction, avecy = Yy B étant le facteur de forme propre a la géométrie

des cavités. Dans le cas des craquelures, B—>0, pour les spheres f—>1 et pour les tubes B—>oo.

Bien que la forme des cavités varie lors de la déformation plastique, il est possible de considérer
gu’elles se développent en forme de tube dés le début de la déformation plastique. Comme montré
par Pongot et al,. (2013), les différences entre les valeurs du facteur de forme sont minimes et se
distinguent seulement aux grandes déformations, quand I'endommagement est maximal [42].
Approximer la forme des cavités aux tubes orientés suivant la direction de traction, forme adoptée aux
grandes déformations, est donc une bonne approximation du comportement vrai intrinseque.

La figure 11.52 regroupe donc les comportements mécaniques vrais intrinseéques des matériaux CA 100
+ THF 100 1:1 et CA 100 T3000 1:1.
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Figure 11.52: Comportement intrinséque des matériaux CA 100 + THF 100 1:1 et CA 100 + T3000 1:1. L’endommagement

volumique employé pour le calcul est celui estimé par spectroscopie Raman en partie 2.5.3.3 et 2.5.4.3.

Les deux matériaux présentent un comportement vrai intrinséque proche jusqu’a e§3=0,75. A partir de
cette déformation, qui correspond au début de la formation de la structure fibrillaire du CA 100 +
T3000 1:1, le CA 100 + THF 100 1:1 montre des niveaux de contrainte vraie intrinséque supérieurs. La
molécule de T3000, en accélérant la formation de la structure fibrillaire limite 'endommagement
volumique de la matrice, implique une rupture a plus faible déformation et donc un comportement
vrai intrinseque moins intéressant méme si la différence de contraintes vraies intrinséques entre les
matrices reste faible. Ce résultat confirme le choix de la matrice CA 100 + THF 100 1 :1 pour
I’élaboration des matériaux nanocomposites du chapitre 3.
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Chapitre 3 : Elaboration et caractérisation des nano-charges de graphite et des hanocomposites.

Dans ce chapitre sont étudiées I'élaboration et la caractérisation des différents nanocomposites de
cette étude. Comme il a été présenté dans le chapitre 1, les nano-charges de graphite présentent une
tres faible compatibilité avec le polypropyléne et posent de nombreux problemes d’agrégation rendant
I’élaboration de nanocomposites difficile. Pour remédier a ce probléeme, une nouvelle méthode de
traitement des nano-charges de graphite par plasma a été mise au point. Cette méthode de traitement,
et la caractérisation des nano-charges obtenues, feront I'objet de la premiére partie de ce chapitre. Le
procédé d’élaboration mis en place pour la production des différents nanocomposites sera ensuite
détaillé en partie 2. La partie 3 sera consacré a la caractérisation chimique, microstructurale et
mécanique des nanocomposites, alors que la partie 4 présentera les premiers résultats de I'analyse
des micro-mécanismes de déformation des nanocomposites et de I'effet des nano-charges sur les lois
de comportement mécanique vrai en traction uniaxiale. Finalement, une conclusion générale du
chapitre est proposée, ainsi qu’un ensemble de perspectives d’amélioration pour de futurs travaux.

3.1 Elaboration et caractérisation des nano-charges de graphite par décharge
plasma

La seconde étape de I'élaboration des nanocomposites, aprées la sélection et la caractérisation de la
matrice réalisée dans le chapitre 2, est la préparation des nano-charges de carbone. Comme cela a été
présenté dans le chapitre 1, il est nécessaire, afin d’obtenir une meilleure exfoliation et dispersion des
feuillets de graphéne, de réaliser un traitement des charges de graphite. Du fait des nombreux
inconvénients des méthodes classiques de la littérature (dégradation importante des feuillets, codt
élevé, faible production, utilisation d’acides concentrés ou de produits hautement polluants) pour la
production en grande quantité de nano-charges de bonne qualité, une nouvelle méthode de
traitement par plasma est présentée.

Nous aborderons dans un premier temps la nouvelle méthode de traitement par plasma, avec I'analyse
du traitement et la caractérisation du plasma employé. La caractérisation du KNG 180 avant et apres
traitement sera ensuite présentée. Finalement, la possibilité du greffage de groupements amines en
surface des nano-charges traitées sera testée.

Il est important de noter, avant la lecture de la partie consacrée au traitement par plasma, que sont
présentés ici les premiers résultats obtenus. De ce fait, ces résultats sont encore limités pour le
moment. Bien qu’il soit possible de poser des hypothéses sur les mécanismes réactionnels a partir des
premieres analyses, et par des comparaisons avec les autres méthodes de
fonctionnalisation/exfoliation plasma, ces derniéres seront peut-étre amenées a changer dans la
future suite a 'avancement des recherches sur le sujet. Cet avancement fait I'objet d’un projet de
Prématuration dirigé par le groupe ExFoGraph, ainsi que le dép6t d’un Brevet.

3.1.1 Le traitement par plasma des nano-charges de carbone: Montage expérimental du
traitement par plasma

Comme cela a pu étre présenté dans le chapitre 1, plusieurs méthodes
d’élaboration/fonctionnalisation des nano-charges de carbone par plasma ont été proposées dans la
littérature ces dernieres années. Du fait des nombreux types de plasmas possibles et des
configurations d’électrodes envisageables [1], d’autres procédés restent a tester. Nous proposons ici
de développer un nouveau dispositif plasma pour le traitement spécifique des matériaux carbonés
sous forme de poudre, comme le graphite KNG 180, pour la production de nano-charges traitées. Le
montage expérimental sera d’abord présenté, suivi de I’étude de I'évolution du milieu réactionnel, de
la décharge électrique et du plasma lors du traitement de la charge. Nous verrons finalement
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|’adaptation du traitement préliminaire a la production d’'une quantité de charges graphitiques
suffisante pour I'élaboration des nanocomposites.

Dans cette étude, nous proposons de réaliser le traitement des nano-charges KNG 180 par I'application
d’un plasma en surface d’un liquide, comme présenté en figure IIl.1.

Ph-métre
Ph Conductimétre
Thermomeétre

Capteur O,

l Sortie gaz
Sonde de courant -
A
Générateur HV
impulsionnel +
hd
|
Flasma
- vV —
Sonde de tension
Entrée gaz (Air, mélanges)
|

Figure Ill.1: Montage expérimentale pour le traitement des nano-charges de carbones par plasma en phase liquide

Le montage se compose d’'une chambre de protection en plexiglas, employée pour permettre un
parfait controle de I'atmosphére dans laquelle est réalisée I'expérience. L’atmosphére de la chambre
peut étre modifiée pour réaliser un traitement plasma dans de I'air, de I'azote ou de I'argon. Une
électrode circulaire est plongée dans le liquide réactionnel (ici de I'eau distillée) au fond du bécher en
verre, alors qu’une deuxiéme, sous forme de pointe, se trouve a 1 mm au-dessus de la surface du
liguide et est centrée sur I'axe de symétrie du bécher. Différentes sondes de mesures sont employées
dans le montage pour mesurer les évolutions du pH (DeltaOhm HD2165.2), de la température et de la
conductivité du milieu réactionnelle (DeltaOhm SP0O6T) lors du traitement. La haute tension appliquée
lors du traitement interfére avec les appareils de contréle pour la mesure du pH, de la conductivité et
de la température du fluide : ces mesures sont donc effectuées lors de coupures breves du procédé.

Les décharges électriques en surfaces sont produites a I'aide d’un générateur RLC Nanogen 1. Ce
générateur permet la réalisation d’impulsions de haute tension (jusqu’a 10 kV) a haute fréquence,
amenant ainsi a la formation d’un plasma pulsé. Le montage est réalisé de maniére a ce que la
circulation des électrons se fasse de I'électrode supérieure, au-dessus du liquide vers la surface de
I’eau (polarisation cathodique). Cette électrode est donc référencée au potentiel de référence, soit la
masse de notre systeme. L'électrode immergée est quant a elle portée a haute tension positive en
régime impulsionnel. Une sonde de tension (PMK-14KVC PHV4-3925) et une sonde de courant
(Magnelab CT-D1.0-BNC) sont placées sur le systéme électrique et sont reliées a un oscilloscope pour
le diagnostic électrique de la décharge au cours du traitement. Les sondes et |'oscilloscope sont
également référencés a la masse électrique du systéme.

Lors du traitement, une masse de la nano-charge sélectionnée est dispersée dans un volume d’eau
distillée a température ambiante avant d’étre placé dans le bécher. Les deux électrodes employées
sont en tungsténe. Deux types d’essais ont été réalisés, soit avec 25 mg de charges dans un volume de
100 ml d’eau, soit 200 mg de charges dans un volume de 50 ml d’eau. La premiére configuration a été
employée pour I'analyse de I’évolution du milieu réactionnel et du plasma lors de la réaction de
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traitement, et ainsi proposer un premier modele de réaction. Comme nous le verrons par la suite,
certains parametres évoluent rapidement, I'idée étant alors de diminuer la masse de nano-charge tout
en augmentant le volume de liquide, ce qui a permis d’établir un suivi correct de I'ensemble des
parametres au cours du temps. La deuxieme configuration a été employée pour permettre la
production d’une plus grande quantité de charges traitées pour I'élaboration des nanocomposites.
Dans les deux configurations, les décharges sont réalisées avec une fréquence de 6000 Hz, un rapport
cyclique de 0,006 (soit une impulsion d’'une durée d’1 ps) et une tension de décharge comprise entre
4,5 et 6 kV dans une atmosphere d’air. Les temps de traitements cumulés sont d’une heure.

3.1.2 : Caractérisation du milieu réactionnel

Comme cela a été évoqué dans le chapitre 1 partie 1.3.3.4.4, I'application d’un plasma en surface d’un
liguide va permettre la formation d’espéeces chimiques gazeuses au sein de ce plasma, qui sont ensuite
solubilisées dans le liquide [1-5]. L'une des espéces attendues lors de la formation d’un plasma en
surface de I'eau est le peroxyde d’hydrogéne, comme démontré dans les travaux de Rao et al [6]. De
ce fait, le suivi des caractéristiques du milieu réactionnel est particulierement important pour
comprendre les phénomeénes observés.

Pour cela, le pH, la conductivité et la température du milieu ont été suivis lors du traitement de 25 mg
de graphite KNG 180 dans 100 mL d’eau distillée par I'application d’une tension entre 4,5 et 6 kV, soit
selon la premiére configuration. Les mesures sont réalisées régulierement (toutes les 5 minutes) lors
du traitement, la décharge plasma devant étre interrompue lors des mesures. La figure 111.2 présente
les évolutions du pH lors de la décharge plasma a différentes tensions. La mesure du pH étant locale
dans le bécher et malgré nos précautions avec agitation manuelle de la solution avant les mesures, les
courbes de mesures n’ont permis d’extraire que les grandes tendances évolutives.

0 10 20 30 40 50 60
Temps de traitement (min)

Figure 111.2: Evolution du pH lors du traitement a différentes tensions.

Ainsi, quelle que soit la tension appliquée, une diminution importante du pH est observée dans les
premiéres minutes du traitement, de 8 a 3/3,5. L’évolution du pH continue tout au long de I'expérience
mais celle-ci reste relativement faible. En toute fin d’expérience (40-60 min), un méme palier de pH
semble étre atteint a environ 2,8 pour une tension allant de 5 a 6 kV. Seul le pH obtenu a 4,5 kV semble
étre supérieur avec une valeur limite basse d’environ 3,3. La forte diminution du pH dans tous les cas
confirme que le plasma en surface du liquide implique différentes réactions chimiques. L'évolution
globale du pH ne permet pas en I'état de conclure sur les espéces présentes, mais nous soupgonnons,
du fait du milieu liquide et de I'atmosphére sélectionnée, la formation d’ions H* qui serait cohérente
avec |'évolution du pH. La formation de peroxydes d’hydrogéne a partir des produits de dégradation
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de I'eau est aussi possible selon les résultats de la littérature, mais demande d’autres analyses pour
étre confirmée, notamment de spectroscopie d’émission.

Ce changement de pH du milieu réactionnel s’"accompagne d’une amélioration de la dispersion de la
nano-charge dans le liquide. Le graphite, naturellement trés hydrophobe, présente normalement une
trées mauvaise dispersion dans I'eau distillée. Le changement de pH de la solution permet donc une
meilleure compatibilité des nano-charges avec le milieu réactionnel. De plus, le graphite pouvant
également compter comme un porteur de charge électronique dans la solution liquide, le passage
successif du courant électrique dans le milieu va aider a la dispersion de ce dernier.

Les nano-charges de graphite présentant une trés bonne conductivité électrique, la conductivité du
milieu évolue en fonction de leurs dispersions. Bien qu’une augmentation de la conductivité du milieu
est observée dans le cas des décharges dans un liquide sans charge, I’évolution observée est bien plus
importante dans le cas du traitement des charges. Il en résulte donc une augmentation du courant de
décharge du plasma, comme montrée en figure IIl.3.
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Figure 111.3: Evolution de la conductivité électrique du milieu et de I'intensité mesurés lors du traitement a différentes
tensions.

Une augmentation plus importante et rapide de la conductivité électrique pour les traitements avec
une tension supérieure a 5 kV est observée. De la méme maniére, I'intensité mesurée lors de la
décharge augmente avec le temps, mais aussi avec la tension appliquée. Ces évolutions semblent
accompagner les changements du milieu réactionnel, comme la formation d’espéces ioniques au sein
du liquide, et de la dispersion supérieure des charges. Il est intéressant de noter que ces dernieres
évolutions commencent entre 10 et 20 min de traitement, ce qui coincide relativement bien avec le
début du pallier de pH a 3/3,5 (figure 111.2).

Cette évolution de la conductivité, liée a la meilleure dispersion des nano-charges et des changements
du milieu réactionnel, a pour conséquence I'augmentation de l'intensité du courant de décharge
mesurée. L'évolution de I'intensité mesurée indique que les décharges plasmas sont de plus en plus
intenses et vont impliquer, comme montré en figure 1ll.4, une augmentation de la température du
milieu réactionnel.
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Figure 1ll.4: Evolution de la température lors du traitement a différentes tensions.

La température du milieu réactionnel reste stable sur les 10 premiéres minutes du traitement, vers
25°C, avant de présenter une forte augmentation au-dela de 15 minutes, pour I’'ensemble des tensions
appliquées. Cette augmentation est d’autant plus importante que la tension est grande. Dans la
configuration a 6 kV, on remarque par exemple une augmentation de la température permettant
I’ébullition du milieu. L'augmentation de la conductivité et de l'intensité du courant de décharge
mesurée, conduisant a des plasmas de plus en plus intenses, permettent donc I’échauffement rapide
du milieu par effet joule. Les mouvements de convection thermique impliqués par ces changements
de température jouant aussi un réle important dans I'amélioration de la dispersion de la charge lors
du traitement, ils accélérent d’autant plus I'augmentation de la conductivité.

Il est intéressant de noter que les évolutions observées ici entre 10 et 20 minutes de traitement
s’accompagnent d’une transition dans le régime de la décharge plasma appliquée. En effet, celui-ci
passe d’un plasma quasiment homogene sous forme de colonne en s’étalant de maniére réguliere en
surface du liquide, a un plasma d’arcs filamentaires. Afin de mieux comprendre ce changement de
régime, 'analyse de la décharge électrique a I’origine de la formation du plasma est nécessaire. Suite
a ces premiers résultats, seule la configuration a 6kV et 6kHz a été retenue pour le reste de cette étude.

3.1.3 Caractérisation de la décharge pulsée

Comme cela a été indiqué dans la présentation du montage expérimental, une sonde de courant et
une sonde de tension branchée a un oscillateur sont employées pour analyser la décharge pulsée lors
du traitement. La formation du plasma implique un changement important du milieu réactionnel,
notamment de sa conductivité. Cette variation de conductivité permet des décharges plasmas de plus
en plus intenses et implique un changement de régime de décharge, passant d’un plasma sous forme
de colonne vers un plasma d’arcs filamentaires. Ce changement de régime peut étre étudié au travers
de I'évolution de la décharge électrique, tant du point de vue électrique qu’optique.

La figure II.5 présente en résolution temporelle I'évolution du courant et de la tension appliquée au
cours de la décharge au fur et a mesure du traitement par plasma. Les valeurs de courant sont
négatives car la sonde de courant est placée sur la cathode du systéme dans le sens de circulation des
électrons.

187



Chapitre 3 : Elaboration et caractérisation des nano-charges de graphite et des hanocomposites.

2 T T T T 8 T T T T T T
0 min
a) | b) F 5min |4
] 10 min
I 6 i —— 15 min
0 G W ARARAG "&‘quv—tw.—»—m-m il 20 min
W ‘;v’ “'AV__“‘. i L ﬂ 25 min |4
IAAAR ; | 30 min
z e ' A P B | | s
> A = .
“© WA 10 min ‘; ‘I :g min
= 26 g Wi, 156 min ‘ min 4
7] o | .
q"—; m\“ﬁ_m 20 min @ i; | 50 min
< | i 25min| | @ 2+ | 55 m!n L
- I 30min | F | | 60 min
35 min t L‘ I
4 L 40 min | I ;
45 min 0 pedvasim | ,f-)n I —
4o min W’A’wv‘wj‘?ﬁ o
55 min | J
60 min
6 1 . | . 1 . | . 2 1 . | . 1 . |
0 500 1000 1500 0 500 1000 1500
Temps (ns) Temps (ns)

Figure IlI.5: Evolution a) du courant et b) de la tension appliquée lors de la décharge au fur et a mesure du traitement
plasma.

Lors des 15 premiéeres minutes du traitement une augmentation du courant est mesurée lors de la
décharge, jusqu’a 1 A. De la méme maniére, entre 0 et 15 minutes, la tension appliquée reste similaire
avec une tension constante a 6 kV, correspondant a la tension de consigne. Aprés 20 minutes de
traitement l'intensité mesurée en début et en fin d'impulsion montre un léger écart. Cet écart
d’intensité entre le début et la fin de la décharge augmente au fur et a mesure du traitement, pour
atteindre 3 A a 60 minutes. Dans la premiére situation (t<15 min), la stabilité de I'intensité mesurée au
cours de I'impulsion indique une stabilité des conditions de décharges. Le plasma formé en début de
traitement est sous la forme d’une colonne a faible courant se diffusant de manieére homogéne a la
surface du liquide. Dans cette situation, les conditions de la décharge ne sont pas modifiées entre le
début et la fin du pulse, I'intensité mesurée est donc constante. Apres les changements déja observés
entre 15 et 20 minutes, résultant de la meilleure dispersion de la nano-charge, le plasma est sous la
forme d’arcs filamentaires. L’augmentation d’intensité mesurée entre le début et la fin du pulse peut
donc indiquer une modification méme de la décharge au cours du temps de I'impulsion : du fait de
I’échauffement observé et mesuré a ce temps du procédé (t>15 min), on peut supposer de prime abord
qgue I'atmosphére de décharge passe progressivement d’'une atmosphere d’air a un mélange d’air et
de vapeur d’eau. Les molécules d’eau a I'état gazeux présentes dans le volume plasma seraient alors
responsables du changement de régime de décharge. Cette hypothese sera vérifiable par I’analyse du
spectre d’émission du plasma (cf partie 3.1.1.4).

Au-dela de 20 minutes de traitement, on observe aussi une chute de la tension appliquée en fin de
décharge. Cette diminution s’explique ici plus simplement, par les limitations intrinséques du
générateur haute tension fournissant la puissance nécessaire a la décharge. Lorsque le courant devient
trop important, le générateur n’arrive plus a maintenir une tension constante sur toute la durée de
I'impulsion.

Cette évolution de l'intensité se retrouve aussi dans la puissance globale fournie par la décharge
calculée a partir des parameétres de tension et d’intensité mesurées et intégrées (Cf. figure 111.6).
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Figure I11.6: Evolution de la puissance fournie par la décharge plasma lors du traitement

Une augmentation importante de la puissance est observée pendant les 20 premiéres minutes de
traitement, ce qui est logique au vu des différentes évolutions déja présentées. Cette augmentation

se prolonge aprés 20 minutes mais est moins marquée, ce qui est en accord avec les changements de
régime déja observés.

3.1.4 Caractérisation du plasma et hypothese sur le traitement plasma

Un changement de régime est observé entre 10 et 20 minutes de traitement, que cela soit par le
changement du milieu réactionnel ou du profil électrique de la décharge pulsée. Pour permettre
I’analyse des espéces chimiques présentes dans le plasma en surface du liquide et ainsi compléter les
précédents résultats, une analyse par spectroscopie d’émission a été réalisée. Les tests sont réalisés
en intégrant I’émission du plasma sur une durée de 2 us couvrant toute I'impulsion électrique et la
post-décharge temporelle. La résolution en longueur d’onde permet quant a elle d’observer finement
I’évolution des especes radiatives produites par le plasma.

La figure 111.7 présente les spectres d’émission mesurés aprés 5 minutes et 40 minutes de traitement
alors que la figure 1.8 présente I'évolution des spectres d’émission sur I'ensemble du traitement de
25 mg de graphite KNG 180 a 6 kV et 6 kHz.
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Figure Ill.7: Spectres d’émission du plasma gazeux aprés a) 5 minutes et b) 40 minutes de traitement.

189



Chapitre 3 : Elaboration et caractérisation des nano-charges de graphite et des hanocomposites.

200 S —
800 L 0777 am)
-~
= 700 |- - Halpha 656,3) |
c L ~
0]
© 600 \\ -
g N2 (deuxieme ordre N2 et OH)
S L ]
pl Hbeta (486,13
3 500 )
g L __-H gamma (434,05)
/
o N2 (380,5)
— 400 -~ N2 @758) E
e T N2 (337)+NH (336)
L L ]
N2 (315,9 nm)+ OH (306
300
; : : - ; - : "‘:nnz + PH (281 - 287)

10 20 30 40 50 60
Temps de traitements (min)

Figure 111.8: Evolution du spectre d’émission intégré du plasma au fur et a mesure du traitement.

Plusieurs bandes d’émission sont visibles sur les figures II.7 et 111.8. La présence des bandes d’émission
de la molécule de diazote, dés le début du traitement par plasma est observée, ce qui est cohérent
avec la réalisation d’'une décharge dans Iair. Le suivi en temps du procédé de la figure 111.8 montre que
les spectres d’émission restent constants sur les 15 premieres minutes, ce qui correspond a la période
d’augmentation du pH, et de début d’échauffement lent du milieu réactionnel.

Aprés les 15 premiéres minutes, I'intensité de plusieurs bandes d’émission augmentent de facon
importante, ce qui semble coincider avec le changement de profil de décharge observé par les mesures
électriques et le changement de la forme du plasma. Ces nouvelles bandes d’émission augmentent
rapidement en intensité pour devenir plus intenses que les bandes associées au diazote. L'indexation
de ces raies d’émission permet d’identifier que la décharge plasma se produit progressivement et a
partir de 15 min environ dans un mélange gazeux air/ vapeur d’eau, comme supposé dans la partie
précédente, notamment par I'observation de raies H(alpha) et H(beta), de raies d’oxygéne atomique
mais également de raie d’émission de groupes hydroxyles OH*. Elles atteignent un maximum
d’intensité vers 30 minutes et conservent cette intensité pour le reste du traitement. Elles sont
associées aux produits de la dégradation de I'eau par le passage du flux d’électrons du plasma [2-7].
L'autre conséquence marquante est la diminution progressive des raies d’émissions caractéristiques
de I'azote : le volume de gaz ionisé semble correspondre principalement a un volume de vapeur d’eau.
On note par ailleurs I'absence de bandes d’émission caractérisant la présence de carbone au sein du
plasma, ce qui aurait pu étre attendu par la dégradation des nano-charges de carbone. Dés lors, tout
indique que le procédé de traitement des matériaux carbonés débute avec un plasma d’air puis se
termine avec un plasma de vapeur eau, la transition s’"accompagnant du changement de régime de
décharge du plasma.

A partir de ces premiers résultats, il est possible de réaliser plusieurs hypothéses sur le fonctionnement
du traitement proposé. Dans un premier temps, 'application des décharges pulsées en surface du
liguide dans I'air méne a la formation d’un plasma riche en azote excité en surface du liquide et a
I"acidification supposée du milieu réactionnel.

Le changement de pH observé permet alors une meilleure dispersion des nano-charges, car améliore
leurs compatibilités avec le liquide, et limite leurs réagrégations lors du traitement. Il faut noter que
dans certains modeles de réactions proposés dans la littérature, les ions oxoniums sont a I'origine de
I’exfoliation des feuillets de graphene par intercalation de molécules de dihydrogene [7]. Aprés 10 a
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15 minutes de traitement, un palier de pH est atteint. La meilleure dispersion de la nano-charge
implique alors une augmentation de la conductivité du liquide. Cette augmentation de la conductivité
permet la formation d’un courant de décharge plasma de plus en plus intense. L'application de ce
plasma a l'interphase va alors chauffer localement le liquide par effet joule, ce qui conduit a
|’évaporation de I'eau. La montée en température du reste du volume s’étale sur I’'ensemble du temps
de réaction, comme observé en figure lll.4, les phénomeénes de convection thermique dans le liquide
aidant a la dispersion homogene des charges.

Un changement dans le spectre d’émission du plasma est alors observé, indiquant que la décharge
électrique ne se produit plus dans une atmospheére d’air, mais dans une atmosphere d’air et de vapeur
d’eau, résultant de I'évaporation. Les especes chimiques produites par la dégradation des molécules
d’eau sont alors observées (H, O, OH). Comme présenté dans le chapitre 1 partie 1.3.3.4.4, la
production d’OH en surface du liquide par la dégradation de I’eau conduit a la formation de peroxyde
d’hydrogéne H,0,. Ces peroxydes sont alors solubilisés dans le liquide, et permettent également, selon
Rao et al., la fonctionnalisation/exfoliation des charges de graphite [6].

En résumé, le traitement réunit un milieu acide (démontré par I'évolution du pH), avec la présence
d’agents chimiques utiles a I'exfoliation, comme le peroxyde d’hydrogéne, et I'application d’une
énergie thermique et mécanique forte au niveau de la décharge plasma, avec un échauffement
important des charges et la formation d’importants différentiels de pression [8,9]. Chacun de ses
éléments est une source possible d’exfoliation et de fonctionnalisation des nano-charges de graphite.
Les résultats obtenus durant cette thése ne permettent pas encore de quantifier I'effet respectif de
chacun de ces éléments, et demanderont de nombreux travaux a venir pour permettre une compléete
compréhension des mécanismes en présence.

3.1.5 Transfert du procédé vers une production plus quantitative de nano-charges pour

I'élaboration des nano-composites

Comme indiqué plus tot dans cette partie, le traitement employé pour analyser le traitement par
plasma proposé dans cette étude n’a pas été employé pour la production des charges pour
I’élaboration des nanocomposites par extrusion. Les quantités produites par la premiére version du
protocole étant insuffisantes pour I'inclusion de charge graphitique dans les matrices. Le protocole
d’élaboration a donc été modifié afin de permettre une production en plus grande quantité.

Ainsi, le procédé a été adapté pour une masse de nano-charges de 200 mg dispersée dans 50 ml d’eau
distillée. Les paramétres relatifs au plasma restent quant-a-eux inchangés, soit un régime impulsionnel
a 6kV et 6 kHz pendant une heure sous air a la pression ambiante. La figure 111.9 présente |'évolution
du courant et de la tension appliquée au cours de la décharge pulsée au fur et a mesure de ce nouveau
traitement par plasma adapté a la production de masse élevée de nano-charges de KNG 180.

191



Chapitre 3 : Elaboration et caractérisation des nano-charges de graphite et des hanocomposites.

a) 2 T ¥ T ¥ T ¥ T b) 8 T T T T T T T
| | —— 0 min
10 min
0 J 6 20 min
] | — 30 min |
- . 40 min
<2 12 50 min
@ e 60 min |
@ —O0min |2
24 10min 1§ T
= ——20min |F
—— 30 min
-6 ——— 40 min |
50 min | L !
-8 1 1 1 n 1 17610 min -2 1 " 1 " 1 i 1
0 500 1000 1500 0 500 1000 1500
Temps (ns) Temps (ns)

Figure I11.9: Evolution a) du courant et b) de la tension appliquée lors de la décharge au fur et @ mesure du traitement
électrique pour I’élaboration des nanocomposites.

Une différence importante est visible entre I"évolution des décharges pulsées de cette nouvelle
configuration et la précédente (cf. figure IIl.5). L’évolution du régime de la décharge, observée
précédemment aprés 20 minutes de traitement, se produit ici entre 0 et 10 minutes, montrant que les
différentes étapes de la réaction se produisent a un rythme accéléré. On note aussi que l'intensité
délivrée lors de la décharge a 60 minutes est supérieure de 3 A, indiquant que les changements du
milieu réactionnel sont bien plus importants dans le cas de ce nouveau protocole. L'augmentation de
la concentration en charges implique également une évolution plus rapide des conductivités électrique
et thermique du mélange, la saturation en vapeur d’eau de I'atmosphére dans laquelle sont réalisées
les décharges est rapidement atteinte.

De maniére intéressante, I'évolution de la puissance fournie par la décharge plasma, montrée en figure
[11.10, présente des différences plus marquées. Dans le cas des décharges réalisées avec 25 mg de
graphite KNG 180, la plus haute puissance fournie était de 20 kW a 60 minutes. Pour les décharges
réalisées avec 200 mg de graphite KNG 180, le maximum de puissance est mesuré a 20 minutes de
traitement, et est de 25 kW. La puissance augmente rapidement dans les 20 premiéres de minutes du
procédé de décharge plasma, avant de présenter une diminution sur le reste du temps de traitement.
La diminution est logique au vu de I’évolution de la tension et de l'intensité mesurée, 'intensité
atteignant une saturation au-dela de 20 minutes de traitement, et la tension présentant une
diminution due aux limitations du générateur. Dans cette configuration, le générateur a atteint ses
limites beaucoup plus tot sur la durée du procédé.
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Figure 111.10: Evolution de la puissance fournie par la décharge plasma lors du traitement adapté a 200 mg de nano-charge
KNG 180.

Cette accélération du traitement se confirme par I'analyse du spectre d’émission de ce nouveau
protocole, présenté en figure I11.11.
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Figure 1ll.11: Evolution du spectre d’émission intégré du plasma au fur et a mesure du traitement adapté a 200 mg de nano-
charge KNG 180.

Pour ce protocole, les bandes d’émission associées au produit de dégradation de la vapeur d’eau par
le plasma apparaissent dés les premiéres minutes du traitement et montent rapidement a leurs
intensités maximales apres les 10 premiéres minutes. Encore une fois I'augmentation de la masse de
nano-charges, mais aussi la diminution du volume d’eau employée, permettent I'accélération des
réactions déja observées. L'énergie apportée au volume reste proche mais le volume est ici deux fois
plus petit, permettant un échauffement plus rapide, et donc un dégagement de vapeur d’eau et une
transition du régime de décharge du plasma plus rapide également.

Ce nouveau protocole conduit a une rapide augmentation de la conductivité électrique du mélange,
et est accompagné d’une évolution tout aussi rapide du pH. Cette derniere est dans ce cas trop rapide
pour étre analysée, le pH diminue aux valeurs déja observées en 3 minutes aprés le début du
traitement. De plus, la haute concentration en charges carbonées implique une élévation rapide de la
température de l'eau, et une rapide évaporation de cette derniére. La saturation rapide de
I’atmosphere en vapeur d’eau au niveau de la décharge conduit a une formation tout aussi rapide
d’especes chimiques pouvant jouer un role dans I’exfoliation et la fonctionnalisation du graphite KNG
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180. Le role de chaque espéce chimique, ainsi que celui du flux d’électrons, comme des grandes
différences de température et de pression restent a déterminer.

3.2 Caractérisation des nano-charges de graphite KNG 180 traitées et non traitées

Afin de mettre en évidence I'effet du traitement plasma sur les nano-charges KNG 180, les charges
initiales et les charges traitées ont été caractérisées au niveau de leur structure, de leur cristallinité et
de leur niveau de fonctionnalisation. Les charges traitées ont été produites par le protocole de
traitement plasma a 200 mg de charges dans 50 ml d’eau distillée, 6 kV, 6 kHz pendant une heure.

3.2.1 Microscopie électronique a balayage et a transmission

Afin de comparer la structure et la présence de défauts au sein de la nano-charge KNG 180 avant et
apres le traitement par plasma, les nano-charges ont été observées par microscopie électronique a
balayage et en transmission. La figure 111.12 présente les micrographies MEB de la nano-charge KNG
180.

“‘I
(RS

Figure Il.12: Micrographies MEB des nano-charges KNG 180.

On constate sur la micrographie a) de la figure 111.12 la structure en feuillet des charges graphitiques,
comme attendue d’une nano-charge de graphite. La micrographie b) met en évidence la disparité de
taille, allant de quelque um a quelques dizaines de um, entre les différentes charges ainsi que la
tendance des charges a I'agglomération. La figure 11.13 regroupe différentes micrographies MET de la
nano-charge KNG 180.

a)
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Figure 111.13: Micrographies MET de la nano-charge KNG 180.

Les micrographies MET laissent apparaitre un ensemble de particules partiellement transparentes au
faisceau électronique, possédant une largeur extrémement variable, allant de 2 a la dizaine de um,
comme indiqué par le fabricant. La micrographie b) montre un ensemble de particules graphitiques
empilées, indiquant une agglomération de charge lors de la préparation de I’échantillon. Le bord des
feuillets de graphite est trés bien défini, et ne présente pas de déchirure ou de défauts marqués. Cette
caractéristique se retrouve pour la majorité des charges observées. Certaines zones des charges, plus
sombres comme sur la micrographie a), ou moins bien définis, comme sur les micrographies c) et d),
indiquent potentiellement la présence d’autres structures carbonées. Ces dernieres peuvent par
exemple étre du carbone amorphe.

Afin de permettre I'analyse de I’évolution des charges suite au traitement plasma, les mémes
observations ont été réalisées sur la nano-charge KNG 180 traitée. La figure 11l.14 présente les
micrographies MEB des nano-charges de graphite KNG 180 traitées par plasma.
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Figure I11.14: Micrographie MEB des nano-charges KNG 180 traitées par plasma.

Comme précédemment, les micrographies MEB a) et b) de la figure IlIl.14 permettent de voir la grande
disparité de tailles des nano-charges, allant de quelques a plusieurs dizaines de um. Comme observé
en micrographie b) et c), les feuillets et les bords des charges restent trés bien définis, sans déchirure
marquée ou de défaut que I'on pourrait attendre aprés un traitement d’exfoliation/fonctionnalisation
(Cf. Chapitre 1 partie 1.1.3.4).

Les micrographies MET sont regroupées en figure I11.15.

' 200 nm

Figure 1l1.15: Micrographie MET de la nano-charge KNG 180 traitée par plasma.

La micrographie a) de la figure 111.15 permet d’observer une structure en feuillets similaire a la charge
de référence, indiquant que I'on a maintenu la structure graphitique de la nano-charge. Certaines
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zones, plus sombres et d’autres moins définies indiquent la possibilité d’éléments de structure
amorphe comme pour de la nano-charge KNG 180 traitée, mais plus nombreuses, indiquant la
formation potentielle de carbone amorphe lors du traitement plasma. La présence de petits éléments
parfaitement opaques de quelques nanomeétres de diameétre est observée. Ces éléments sont associés
a une pollution de tungsténe en surface des feuillets de carbone due a la dégradation des électrodes
métalliques lors du procédé de traitement. Les micrographies b) et c) de la figure 111.15 permettent
d’observer les feuillets plus en détail. On constate que les bords des feuillets restent tres bien définis
malgré 'application du traitement plasma, avec peu/pas de déchirure et défaut.

De maniére globale, les observations par MEB et MET des deux nano-charges avant et aprés traitement
permettent de mettre en évidence que le traitement par plasma n’a pas supprimé la structure
graphitique des charges et n’a visiblement pas créé de défauts importants en bordure des feuillets
comme observés avec d’autres méthodes de traitement chimiques [10-14]. En revanche, une
potentielle pollution des charges par du tungsténe provenant des électrodes employées pour le
traitement apparait.

3.2.2 Diffraction des rayons X
Les diffractogrammes des nano-charges KNG 180, traitées et non traitées, sont tracés en figure II1.16.
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Figure 111.16: Diffractogrammes des nano-charges de graphite KNG 180 avant et aprés le traitement par plasma.

Le pic de diffraction observé a 12° pour les deux échantillons correspond a la famille de plans (002) de
la phase hexagonale du graphite, et permet un calcul de la distance entre feuillets de carbone vers 335
pm. Cette distance correspond a la distance théorique pour une charge de graphite hexagonal. La
largeur a mi-hauteur de la diffraction (002) a 12° permet d’estimer I’épaisseur des charges de graphites
suivant I'axe ¢ grace a la formule de Debye-Scherrer (cf chapitre 1 partie 1.3.5):

0,91x4

Lhkl = 2 2
cos thlm

L’application de la formule de Debye-Scherrer au graphite avant et aprés traitement met en évidence
une variation de I'épaisseur Lc=L(goz). Lc est estimé a 16 nm pour la nano-charge KNG 180, et a 12 nm
pour la nano-charge KNG 180 traitée par plasma. Une diminution de I’épaisseur des charges
graphitiques suite au traitement est donc observée. Le nombre de plans de graphene constituant les

(3.1)
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charges peut alors étre estimé a partir de la distance entre plans, calculée a 0,335 pm. Le nombre de
plans composant les charges est estimé a une cinquantaine pour la nano-charge KNG 180, et a environ
40 pour les charges traitées, soit une diminution de 20%. Il est intéressant aussi de noter qu’a protocole
expérimental similaire, le diffractogramme obtenu pour la charge traitée présente un bruit beaucoup
plus important, indiquant potentiellement un plus grand nombre de défauts dans la structure
cristalline de la charge.

Ce calcul met en évidence une diminution du nombre moyen de feuillet des charges, indiquant que le
procédé de traitement par plasma permet une exfoliation de ces dernieres. Malgré cette évolution, les
charges apres traitement présentent encore une épaisseur élevée par rapport a une charge de
graphene complétement exfoliée. Cette évolution est en accord avec les mécanismes suspectés par
I’analyse du traitement plasma et de la littérature sur ces traitements [3-9]. Il est important de noter
que la diffraction des rayons X augmente I'importance des charges épaisses et néglige la participation
des charges les plus fines qui ont pu étre observées par MET et MEB.

3.2.3 Spectroscopie Raman

Comme présenté en chapitre 1 partie 1.1.3.4.4.4, la spectroscopie Raman est I'une des techniques
d’analyse les plus courantes pour caractériser la qualité d’un matériau carboné car elle permet
notamment de mettre en évidence la présence de défauts. La figure I11.17 présente les spectres Raman
des deux nano-charges avant et aprés traitement, déconvolués entre 1200 et 1700 cm™™.
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Figure 111.17: Spectres Raman normalisés de la région D-G, a) de la nano-charge KNG 180, et b) KNG 180 traitée par plasma.

Les spectres présentés sont normalisés par rapport a l'intensité de la bande G du graphite a 1575 cm-
! Pour les deux nano-charges avant et aprés traitement, trois bandes vibrationnelles sont observées,
soient les bandes G, D et D’, caractéristiques de la structure graphitique. La présence des bandes D et
D’ indique la présence de défauts structuraux dans la nano-charge KNG 180 non traitée. On observe
une augmentation de l'intensité de la bande D pour la charge modifiée. Le rapport d’intensité des
bandes D et G donne une valeur de 0,11 pour la nano-charge KNG 180, et de 0,23 pour la nano-charge
KNG 180 traitée. Cette évolution indique que le traitement plasma de la charge implique la création
de défauts structuraux. La forme et I'intensité de la bande D’ permettent théoriquement de remonter
au type de défauts présents, mais n’ont pas pu étre utilisées dans la situation présente car le nombre
de défauts est trop faible [15].

La figure 111.18 présente les spectres Raman normalisés de la gamme de nombre d’onde 2550-2900 cm-
1 ou se trouvent les bandes 2D des deux graphites avant et aprés traitement.
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Figure 111.18: Spectres Raman normalisés de la bande 2D, a) de la nano-charge KNG 180, et b) de la nano-charge traitée par
plasma.

L’analyse de la bande vibrationnelle 2D montre que cette bande posséde, pour les deux charges, trois
composantes. Les deux premiéres composantes, vers 2660 et 2750 cm™ correspondent 3 la structure
graphitique hexagonale dans le cas d’'un empilement de plus de 5 plans de graphene, la troisieme
composante, & 2700 cm’, est associée & la structure turbostratique du graphite. L’empilement
turbostratique, comme décrit en chapitre 1 partie 1.1.3.2, est un empilement de plans suivant 'axe ¢
avec une orientation aléatoire entre les plans. L’hypothése de la présence de cet empilement dans la
structure graphitique a été proposée par I'analyse des micrographies MET des nano-charges, et est ici
confirmée. On remarque que l'intensité de la composante turbostratique de la charge traitée est
supérieure a celle de la charge initiale, alors que l'intensité des composantes du graphite hexagonal
diminue. Cette évolution est cohérente avec I'exfoliation partielle des charges mise en évidence par
DRX.

Ces résultats de spectroscopie Raman confirment que le traitement par plasma a permis I'exfoliation
du graphite, mais qu’une partie des feuillets exfoliés se sont ré-agglomérés formant alors une structure
turbostratique. Cette exfoliation s’"accompagne de la formation de nouveaux défauts au sein de la
structure du graphite.

3.2.4 Analyse de la fonctionnalisation (ATG et XPS)

Les résultats MEB, MET et de spectroscopie Raman ayant montré que le traitement plasma implique a
la fois I'exfoliation des charges de graphite et la formation de défauts structuraux, une analyse de la
fonctionnalisation des charges a été réalisée par ATG et XPS.

3.2.4.1 ATG sous air

Une analyse thermogravimétrique sous flux d’air a été réalisée sur les nano-charges 180 et sur les
nano-charges KNG 180 traitées par plasma afin de mettre en évidence I’évolution de leur stabilité
thermique et d’'une éventuelle pollution due au traitement plasma. Les courbes de TG et de dTG sont
données en figure 111.19.
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Figure 111.19: Courbes de TG et de dTG sous air, a 3°C.min de la charge de la nano-charge KNG 180 et de la nano-charge KNG
180 traitée par plasma.

A haute température, quand la combustion compléte de la structure carbonée est atteinte, la courbe
de TG de la charge de référence présente un taux d’'impureté de 2,5 %m, taux d’impuretés élevés pour
un graphite industriel, alors que les charges traitées par plasma présentent elle un taux de 10 %m.
Cette évolution confirme la pollution de tungstene observée sur les micrographies MET des charges
traitées par plasma.

La nano-charge KNG 180 présente une combustion en plusieurs étapes, comme observée sur la courbe
dTG, avec la combustion de trois a quatre populations distinctes. La combustion de ces charges
commence vers 500°C, avec un pic a 700°C, et une combustion compléte du carbone vers 775°C. Ces
données indiquent une grande inhomogénéité avec différentes tailles de particules carbonées, comme
observée sur les micrographies MEB et MET. La nano-charge KNG 180 traitée présente un début de
combustion vers 500°C, mais montre une dégradation plus lente que la nano-charge KNG 180, avant
de présenter un pic principal vers 675°C, et une fin de combustion vers 800°C. La forme de la courbe
de dTG indique une moins grande inhomogénéité dans la répartition de la taille des particules de
carbone traitées. Cette évolution de la courbe de dTG, et la diminution de la stabilité thermique
observée indiquent que les charges les plus épaisses ont été impactées par le traitement, amenant une
répartition plus homogene de la taille des matériaux carbonés, ce qui est cohérent avec les précédents
résultats de spectroscopie Raman et de DRX.

3.2.4.2 ATG sous hélium
Une analyse thermogravimétrique sous flux d’hélium couplée a la spectrométrie de masse a été
réalisée. L'objectif de cette analyse est d’analyser les groupements fonctionnels présents en surface
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des feuillets. Un rappel des différents groupements oxygéne pouvant étre trouvés ainsi que les gaz
émis lors de leur dégradation est donné en figure 111.20. Parmi les canaux scannés, les canaux m/z = 44
associés au CO, et m/z = 28 associés au CO sont utilisés. Les courbes de courant ionique mesurées pour
ces deux canaux pour la nano-charge KNG 180 sont présentées en figure 111.21. Afin de mettre en
évidence et identifier la possible fonctionnalisation des feuillets de carbone par le traitement plasma,
une analyse par ATG sous hélium couplée a la spectrométrie de masse a été réalisée.
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Figure 111.20 : Gaz et températures de décomposition des groupements oxygénés susceptibles d’étre présents sur les
matériaux graphitiques [16, 17].

Une perte de masse de 0,25 %m est observée aux alentours de 100°C, indiquant une légére prise en
eau de la nano-charge. La perte de masse finale est de 2,5 %m, indiquant la présence d’une légere
fonctionnalisation de la charge initiale. L'augmentation du courant ionique des canaux m/z= 28 et 44
indique la présence potentielle de groupement carboxyle et carbonyle. Les variations de courant
mesurées sont ici extrémement faibles, indiquant que le degré de fonctionnalisation de nano-charge
KNG 180 est tres faible.
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Figure I11.21: Evolution de la perte de masse et du spectre de masse m/z = 28 (CO) et 44 (CO;) de la nano-charge KNG 180

lors des essais ATG sous hélium réalisés a 5 °C.min-L.

Les mémes analyses ont été réalisées sur les nano-charges KNG 180 traitées par plasma, les résultats
sont regroupés en figure I11.22.
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Figure I11.22: Evolution de la perte de masse et du spectre de masse m/z = 28 (CO) et 44 (CO;) de la nano-charge KNG 180
traité par plasma lors des essais ATG sous hélium réalisé a 5 °C.min.

Une perte de masse finale de 5,5 %m est mesurée, confirmant une augmentation de la
fonctionnalisation des nano-charges. Le canal m/z=28 (CO) présente une augmentation du courant
ionique vers 200°C et vers 575°C. Le canal m/z=44 présente lui des pics vers 200°C, 500°C et 650°C. Ces
pics de courant ionique indiquent la dégradation de plusieurs groupements oxygénés. Les
dégradations vers 200°C semblent plut6t indiquer la présence de groupements carboxyles en surface
des feuillets de carbone, alors que les émissions entre 500 et 650°C indiquent ici la dégradation de
groupements carbonyles. Ces résultats confirment que le traitement par plasma a modifié la surface
de la nano-charge KNG 180 pour permettre la formation de groupements oxygénés, assimilables a des
défauts de structures, comme suspectés par les résultats précédents de MET et de Raman et DRX.

3.2.4.3 Analyse XPS

Afin de permettre une meilleure compréhension de la fonctionnalisation apportée aux nano-charges
par le traitement plasma, et démontrée par les analyses ATG sous hélium, une analyse XPS des deux
charges a été réalisée. Les résultats de la déconvolution du spectres Cis sont donnés en figure 111.23 et
11.24.

L'analyse des résultats pour la nano-charge KNG 180 indique la présence essentiellement de liaisons
C=C et C-C, et potentiellement de liaisons C-H et C-O en faible quantité.

C=C (284.1 V)

Intensité (U.A.)

C-C (285.1 eV)
1 C-H (285.6 eV)
C-OH (286.6 eV) b

T T T T T T T T T T T T T T T 1
290 289 288 287 286 285 284 283 282
Blinding Energy (eV)

Figure 111.23: Spectre XPS du pic C;s de la charge de la nano-charge KNG 180.
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L’analyse des charges traitées par plasma met en évidence une importante augmentation des fonctions
et des liaisons chimiques en surface des nano-charges de KNG 180. Plusieurs nouveaux pics sont
observés, indiquant la présence de nouvelles liaisons en surfaces des feuillets, notamment des liaisons
C=0 et O-C=0, ainsi qu’une augmentation des pics des liaisons C-O et C-H, au détriment des liaisons C-
C et C=C. Cette évolution est cohérente avec les groupements chimiques supposés suite a I'analyse
ATG sous hélium.

C=C (284.1 eV)

C-C (285.1 eV)
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Blinding Energy (eV)

Figure 111.24: Spectre XPS du pic Cis de la nano-charge KNG 180 traitée par plasma

Les résultats d’XPS sont donc en bon accord avec I'ATG, et confirment la présence de groupements
oxygénés en surface de la nano-charge KNG 180 traitée, avec un mélange de carbonyles, de carboxyles
et d’autres groupements oxygénés. La quantification de ces différents groupements est
particulierement difficile a faire de maniere précise et demanderait d’autres analyses
complémentaires.

3.2.5 Conclusions sur le traitement plasma

L'ensemble des résultats présentés dans cette partie permet de formuler plusieurs hypothéses sur
I’effet du traitement plasma sur les nano-charges de la nano-charge KNG 180. Le traitement par plasma
permet de regrouper un grand nombre de conditions complémentaires (H*, peroxyde d’hydrogene,
grandes différences de pression et de température, passage d’un flux d’électrons intense...) décrites
dans la littérature comme des sources possibles d’exfoliation et de fonctionnalisation du graphite.

L'analyse des résultats de diffraction des rayons X, mais aussi des microscopies électroniques a
balayage et a transmission, indique que la charge traitée présente une diminution de son nombre
moyen de plans, et a été partiellement exfoliée par le plasma. Cette exfoliation, de I'ordre de 20%,
s’accompagne de la formation d’une structure turbostratique comme montrée par spectroscopie
Raman. Cette structure est plus facilement exfoliable lors de I'élaboration des nanocomposites
comparé a la structure hexagonale native.

Cette exfoliation ne s’accompagne pas de dégradation importante des bords des feuillets carbonés,
comme observé sur les micrographies MET, mais de la formation de défaut en surface des charges,
démontrés par I'augmentation du ratio de bande Ip/ls en spectroscopie Raman. Ces défauts sont
associés a la présence de groupements oxygenes en surface des charges, comme observé par ATG et
XPS. Ces groupements sont majoritairement des carbonyles, des acides carboxyliques et des
anhydrides. Cette fonctionnalisation et cette exfoliation impliquent une légére diminution de la
stabilité thermique du graphite. L'un des points négatifs a prendre en compte, si une charge pure est
recherchée, est la présence d’une pollution de tungsténe au sein de la charge provenant des électrodes
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employées lors du traitement plasma. Cependant I'utilisation d’électrodes en graphite par exemple est
envisageable.

Il est intéressant de comparer ces premiers résultats sur les conséquences du traitement plasma avec
les méthodes de fonctionnalisation chimique classiquement employées dans la littérature. Bien que
I’exfoliation atteinte par le traitement plasma ne soit pas encore compléte, elle reste intéressante et
améliorable par des temps de traitement plus longs. Le point de comparaison le plus intéressant est
I’état final des nano-feuillets de carbone obtenu. Les nano-charges KNG 180 traitées par plasma
présentent une fonctionnalisation en oxygéne entre 5 et 5,5 %m, avec un ratio Ip/lg de 0,24. Les
charges obtenues par les différentes méthodes d’élaboration d’oxyde de graphéne donnent des nano-
charges de GO avec un ratio Ip/ls le plus souvent entre 0,8 et 1,1 [13, 14, 18], dans certaines situations
des valeurs atteignant 1,7 ou 2,6 [14, 19]. Cette importante dégradation des feuillets s’"accompagne de
la formation de grandes quantités de groupements oxygénés qu'’il est alors nécessaire de réduire pour
retrouver des propriétés intéressantes, notamment électriques [13, 20, 21].

3.2.6 Perspectives : le greffage des diamines

Comme abordé dans le chapitre 1 bibliographique, I'une des solutions employées dans la littérature
pour permettre une meilleure exfoliation et dispersion d’une nano-charge de graphite/graphéne est
de permettre la formation de liaisons covalentes entre la charge de carbone et la matrice polymere.
L'une des méthodes de création de liaisons covalentes de la littérature particulierement adaptée aux
matériaux de cette étude est la méthode présentée par Hsiao M.C. et al., en 2011 [22]. Dans leurs
travaux, un graphite oxydé est exfolié sous la forme d’'un graphéne oxydé, avant d’étre greffé de
molécules de 1,6-diaminohexane, une diamine au squelette carboné. Les amines libres greffées au
graphéne oxydé peuvent alors réagir avec les anhydrides maléiques d’un PP-g-MAH suivant la méme
réaction employée dans le chapitre 2. Le chemin réactionnel envisagé est résumé en figure 111.25.

Polypropylene-grafted-TRGO TRGO-1,6-diaminohexane

Figure 111.25: Chemin réactionnel proposé par Hsiao et al., 2011 [22].

Le protocole expérimental présenté dans leurs travaux a été adapté aux nano-charges et diamines de
cette étude. 500 mg de nano-charges KNG 180 traitées par plasma sont dans un premier temps
dispersées dans 200 ml de THF dans un ballon en verre a triple col, sous agitation magnétique.
L'atmosphere dans le ballon est une atmosphére d’azote pour éviter de possibles réactions
d’oxydation. Une fois la dispersion complete de la charge obtenue, 1,5 g de la polyétherdiamine THF
100 est mélangé dans 50 ml de THF, jusqu’a I'obtention d’'un mélange homogene. Ce mélange est alors
ajouté au contenu du ballon.
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Le ballon est placé dans un bain d’huile, puis est chauffé a 80°C pendant 24H. L’homogénéité du
mélange est assurée par le mouvement du barreau magnétique, et le niveau de THF est maintenu par
une colonne de refroidissement a eau. Aprés les 24H de traitement, le contenu du ballon est filtré pour
récupérer la nano-charge qui est lavée a plusieurs reprises a I’éthanol pour retirer tout résidu de THF
et de diamine non greffée.

La figure 111.26 présente les micrographies MET obtenues pour la nano-charge KNG 180 aprés greffage
des molécules de diamines :

Figure Il.26: Micrographie MET de la nano-charge KNG 180 traitées par plasma et greffées de diamine.

On observe peu de différences entre la charge traitée par plasma avant et aprés la réaction de greffage
de la diamine THF 100. Les bords des feuillets de carbone restent bien définis et ne présentent pas les
déchirures et défauts classiquement observés sur les charges plus lourdement fonctionnalisées. La
pollution de tungstene en surface des charges, déja observé en partie 3.2.1 suite au traitement plasma.

Afin de confirmer le greffage des molécules de diamines en surface des nano-charges KNG 180 traitées,
une analyse par ATG sous air et sous hélium couplée spectrométrie de masse a été réalisée. Les
résultats sont résumés en figures I11.27 et 111.28.
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Figure 111.27: Comparaison des résultats d’ATG sous air des nano-charges KNG 180 traitées par plasma et greffé de
molécules de diamine.

Aucun changement significatif de la dégradation thermique des nano-charges traitées aprés le greffage
des molécules de THF 100 n’est observé. Les températures caractéristiques de la dégradation des deux
charges sont extrémement proches, avec un début de dégradation aux alentours de 500°C, un pic dans
la vitesse de dégradation a 670°C, et un taux de cendre a 10 %m. Cette derniere valeur confirme que
la pollution de tungsténe observée sur les micrographies MET est toujours présente.
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Figure I11.28: Evolution de la perte de masse et du spectre de masse m/z = 28 (CO), 30 (NO) et 44 (CO;) de la nano-charge
KNG 180 traitée par plasma et greffé diamine lors des essais ATG sous hélium réalisé a 5 °C.min-1,

Les mesures de courant ionique présentées en figure 111.28 permettent d’étudier I'évolution de la
fonctionnalisation des charges apreés le traitement de greffage. Contrairement a la charge simplement
traitée par plasma, qui présente une perte de masse réguliere avec I'augmentation de la température,
les charges greffées présentent deux pertes de masse plus importantes vers 200°C et vers 450°C. Les
canaux 28 et 44, associés a I'’émission de CO et CO,, montrent tous deux des pics d’intensités au niveau
de ces pertes de masse indiquant une émission de CO et CO; par la nano-charge. Le méme constat est
réalisable pour le canal 30, associé a I'émission gazeuse des groupements azote (amine, amide...). La
premiere perte de masse est associable a la dégradation de la molécule de THF 100, I’évolution du
canal 30 d’azote indiquant I’émission du groupement amine libre présent en extrémité de la chaine de
polyéther, alors que I'’émission des molécules de CO et CO; sont associables a la dégradation du
squelette de THF et de PPG de la THF 100. La deuxieme perte de masse est plus facilement associable
aux groupements présents en surface des feuillets de graphite, et confirme la présence de
groupements azote greffés, mais aussi qu’une partie des groupements oxygene n’ont pas été utilisés
lors de I'opération de greffage présentant une dégradation a plus haute température. Le greffage des
molécules de diamines, bien que confirmé ici, n’utilise pas I'ensemble des groupements possibles et
reste donc améliorable.

La derniere analyse réalisée sur la nano-charge KNG 180 aprés le greffage des diamines THF 100 est
une analyse par spectroscopie Raman (Cf. figure 111.29). L'objectif de cette mesure est de mettre en
évidence la formation potentielle de nouveaux défauts de structure au sein des feuillets de carbone
suite au greffage.
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Figure 111.29: Spectres Raman normalisés des régions a) D-G et b) 2D des nano-charges KNG 180 aprés greffage des
diamines.

Le spectre Raman des charges greffées présente les 4 bandes vibrationnelles classiques du graphite :
D, D’, G et 2D. Le rapport d’'intensité des bandes D et G est de 0,23 dans le cas de la charge de graphite
apres greffage, soit la valeur mesurée pour la charge apres traitement plasma. L'opération de greffage
de la diamine n’a donc pas impliqué la création de nouveaux défauts au sein de la structure des
feuillets. La bande vibrationnelle 2D, peut également étre divisée en 3 composantes, dont la
répartition reste la méme que la charge traitée plasma avant le greffage des diamines, indiquant que
I’opération de greffage n’a pas non plus modifié le type d’empilement des plans de graphéne.

En conclusion, les résultats obtenus indiquent que cette opération de greffage des molécules de
diamine en surface des charges traitées est possible, et que I'opération n’implique pas la création de
nouveau défaut, ni de modification supplémentaire de la structure des nano-charges. Le greffage reste
néanmoins limité du fait de la faible quantité de groupements oxygénés en surface des charges, et
demande a étre amélioré avant de pouvoir étre utilisée pour la production de nanocomposite,
nécessitant de surcroit d'importante quantité.

3.3 Elaboration des nanocomposites

La méthode d’élaboration choisie pour la production des nanocomposites est le mélange fondu. Cette
méthode a été retenue car elle est la plus présente dans la production industrielle de ce type de
matériaux. Les nanocomposites de ce chapitre ont donc été produits par extrusion réactive au
laboratoire LRGP de Nancy sur la méme extrudeuse que celle utilisée au chapitre 2 pour I’élaboration
des matrices réticulées (Cf. Chapitre 2 partie 2.1).

Le procédé d’élaboration a d(i étre adapté pour permettre I'ajout des nano-charges de graphite en
concentration contrélée. L'ajout en débit continu de la nano-charge lors de I’extrusion a constitué le
premier défi de I'élaboration. Afin de contourner les différents problemes posés par le graphite (prise
en eau, arrivée irréguliere, formation de paquets et d’agrégats...), ce dernier a dans un premier temps
été mélangé a I'agent réticulant (sous forme liquide) afin de pouvoir étre injecté en une seule étape
lors de I'extrusion. La haute viscosité du mélange charge/polyéther-diamine ne permettant pas de
réaliser des injections a des taux de charges supérieurs a 5 %m, une solution a d( étre mise en place.
Pour chaque concentration visée, la nano-charge est ajoutée dans un premier temps a la THF 100 puis
mélangée dans un bécher. Le mélange est ensuite dilué a I'aide d’un solvant : le mésitylene, afin
d’obtenir un mélange de faible viscosité injectable. La solution est alors passée en bain d’ultrasons
pendant 30 min pour assurer un mélange avec une dispersion des charges parfaitement homogéne
avant de réaliser I'extrusion.
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Le mésityléne a été choisi comme diluant du fait de sa trés bonne compatibilité observée avec les
nano-charges de carbone, permettant une trées bonne dispersion de ces derniéres en solution et
limitant leurs agglomérations en amont de I'injection. La deuxiéme raison est la parfaite miscibilité du
solvant avec la polyétheramine, assurant I'homogénéité du mélange final. Enfin, la température
d’ébullition du mésitylene, a 165°C, permet son extraction directement lors de I'extrusion.

Suite a la préparation du mélange charge/agent réticulant/solvant, et un passage en bain d’ultrasons,
ce dernier est placé dans une seringue pour permettre son injection directement lors de I'extrusion.
Le mélange est ajouté a I'aide d’un pousse-seringue au débit souhaité (cf. figure 111.30).

Figure 111.30: Montage du procédé d’extrusion des nanocomposites: 1) arrivée du polypropyléne, 2) systeme de pousse-
seringue, 3) aspiration des vapeurs, 4) systeme de pompe a vide.

Le matériau de base, le CA 100, est introduit en début d’extrusion sous la forme de granulés en débit
massique contrdlé de 1.7 g.min par un systéme d’envoi par vis. La vitesse de rotation des vis de
I'extrudeuse est fixée a 20 rpm. Le pousse-seringue permet alors une injection du mélange
charges/agent réticulant/solvant en débit volumique calculé pour atteindre un ratio NH,:MAH de 1:1,
ainsi que la concentration en nano-charge de carbone souhaitée. Un systeme de pompe sous vide a
été ajouté au montage avant la filiere pour extraire le mésityléne gazeux avant la sortie du matériau
en filiere. Le systéme est relié a un piege sous azote liquide illustré par la figure 111.31.

Figure 111.31: Piége sous azote du mésityléne gazeux extrait du mélange extrudé.
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Le profil de vis ainsi que les différentes températures des zones de chauffe de I'extrudeuse sont
présentées en figure IIl.32. La premiére partie de I'extrusion est composée de 12 éléments de
convoyage lors de la montée en température des granulés jusqu’a 190°C, permettant la fusion
compléte du CA 100. Le matériau fondu arrive dans une zone de mélange composée de 9 palets de
mélange et d’'une demi-vis d’anti-convoyage, concue pour permettre I'homogénéisation du matériau,
mais aussi pour libérer I'eau potentiellement contenue par le CA 100. La demi-vis d’anti-convoyage
permet de maintenir le matériau fondu en zone de mélange jusqu’a homogénéisation compléte. Le
matériau fondu passe alors par 8 éléments de convoyage. Une ouverture est réalisée dans la chambre
d’extrusion, permettant I'injection du mélange charges/agent réticulant/solvant, avant d’arriver sur
une nouvelle zone de mélange de méme conception que la premiere. Cette deuxieme zone assure le
mélange homogene de I'ensemble des éléments notamment pour assurer la dispersion de la nano-
charge. La diminution importante de la viscosité du mélange avec I'ajout du mésitylene permet un
mélange homogéne rapide de la matrice. La derniere étape du profil de vis differe de celui vu au
Chapitre 2 partie 2.1 sur I’élaboration des matrices réticulées. Cette partie commence par deux vis de
convoyage simple, puis de deux vis de convoyage a pas long, et deux vis de convoyage simple. Les vis
a pas long permettent de libérer un volume suffisant au sein de la chambre d’extrusion pour permettre
|’évaporation du mésitylene présent dans la matrice. La pompe sous vide est branchée a la chambre
d’extrusion au-dessus de cette zone pour permettre une compléte extraction, ce qui a été vérifié par
analyse FTIR des nanocomposites. La température de la chambre diminue sur les derniéres zones pour
arriver a 170°C au niveau de la filiere, permettant la sortie d’un jonc d’1 mm de diameétre.
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Figure 111.32: Profil de vis d’extrusion et de température

Ce jonc est ensuite découpé sous forme de granulés d’environ 1 mm de long avant d’étre injecté dans
un procédé similaire a celui employé pour les matrices réticulées présenté au Chapitre 2, partie 2.1. Le
matériau est dans un premier temps placé dans un compounder bi-vis, pour étre chauffé a 190°C. Dans
un second temps le matériau est placé dans une cellule chauffante a 190°C avant d’étre injecté dans
un moule a 110°C. L'injection se réalise en trois étapes : dans la premiére, le matériau est injecté en
20 secondes dans le moule sous une pression de 5 bars. La pression est ensuite augmentée jusqu’a 10
bars en 20 secondes, puis est maintenue a nouveau pendant 20 secondes. Ces étapes ont été choisies
afin de limiter I'orientation des nano-charges et de la matrice lors de I'opération.

Afin de caractériser I'orientation de la microstructure des plaques injectées, des clichés WAXS ont été
réalisés. Les différents clichés sont regroupés en figures 111.33 et 111.34.
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Figure 111.33: Cliché WAXS 2D des nanocomposites chargés KNG 180 a a) 1, b) 3, ¢) 5, d) 10 et e) 20 %m. Le sens d’injection
des échantillons est indiqué par une fleche bleue. Les plans cristallographiques sont indiqués sur le clichés d) a titre

d’exemple.

Figure 111.33: Cliché WAXS 2D des nanocomposites chargés KNG 180 traité a a) 1, b) 3, c) 5 %m. Le sens d’injection des
échantillons est indiqué par une fléche bleue.

Les différents clichés présentent les différents plans de diffractions du polypropyléne, les plans (110),
(040), (130), (111) et (041). Les facteurs d’orientation d’Hermans des différentes directions
caractéristiques de la maille cristalline ont eu été calculés pour ses différents nanocomposites, et sont
résumeés dans le tableau lll.1 et le tableau I11.2. La direction de références X pour le calcul des facteurs
d’Hermans et le sens d’injection lors de la mise en forme.

Tableau IIl.1: évolution des facteurs d’Hermans des différentes directions caractéristiques de la maille cristalline a des
nanocomposites chargés KNG 180

Matériaux KNG 180 1%m KNG 180 3%m KNG 180 5%m KNG 180 10%m KNG 180 20%m
Fasx 0 0,08 0,04 0,04 0,01
Fo/x=F040)/x 0 -0,18 -0,08 -0,06 -0,02
Fe/x 0 0.11 0,04 0,02 0,01
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Tableau 111.2: évolution des facteurs d’Hermans des différentes directions caractéristiques de la maille cristalline a des
nanocomposites chargés KNG 180 traité

Matériaux KNG 180 T 1%m KNG 180 T 3%m KNG 180 T 5%m
Fa/x 0,001 0,002 -0,06
Fo/x=F(040)/x 0,1 0,02 0,03
Fe/x -0,011 -0,022 0,03

Les valeurs des facteurs d’orientation d’Hermans calculées pour la majorité des nanocomposites, bien
que différentes de 0, restent faibles, ce qui indique l'orientation de la structure cristalline des
matériaux n’est pas significative. Le seul nanocomposite présentant des valeurs significatives est le
nanocomposite chargé KNG 180 non traités a 3 %m. Ce matériau présente une valeur de Fyx=-0,18, ce
qui indique une orientation partielle des lamelles cristallines a 90° par rapport a la direction X, soit le
sens du flux d’injection. Cette orientation n’étant pas observée pour les autres nanocomposites,
I’hypotheése est ici un défaut dans le procédé d’injection du matériau en question.

La figure 111.34 présente I’évolution de l'intensité du pic (002) du graphite hexagonal suivant I'angle
azimutale pour le nanocomposite chargés a 20 %m de KNG 180 non traité, les profils des autres
nanocomposites chargés KNG 180 sont donnés en Annexes A. Comme montré en figure 111.32, Ia
direction de référence est alignée sur le sens du flux d’injection. La mesure n’a été réalisé que pour les
nanocomposites chargés de KNG 180 non traités. Les nanocomposites chargés KNG 180 traités
présentent une intensité de diffraction du plan (002) du graphite hexagonal trop faible pour permettre
une mesure due a leur taille inférieure.
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Figure 111.34: profil azimutal du plan de diffraction (002) du graphite hexagonal du nanocomposite chargés KNG 180 a 20
%m.

Une variation de l'intensité du plan (002) est observable suivant I’angle azimutal pour les différents
nanocomposites, avec notamment deux pics d’intensité vers 90° et 270°. Cette variation indique une
orientation partielle des nano-charge de graphite, les feuillets composant les charges étant en partie
aligné sur la direction de traction. Afin de mieux comprendre 'orientation des charges au sein des
nanocomposites, une observation par microscopie optique en transmission des nanocomposites a été
réalisée. Les échantillons sont des coupes microtomiques épaisses de 20 um. Les figures I11.35 et 111.36
regroupent les clichés réalisés pour les nanocomposites chargés de KNG 180 non traités et traités.
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Figure I11.35: Observation au microscope optique en transmission des nanocomposites chargés KNG 180 a a) 1 %m, b) 3 %m,
c) 5 %m, d) 10 %m, e) 20 %m. La fléche rouge indique la surface de la plaque injectée.
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Figure 111.36: Observation au microscope optique en transmission des nanocomposites chargés KNG 180 traité a a) 1 %m, b)
3 %m, c) 5 %m. La fleche rouge indique la surface de la plaque injectée.

Les différents clichés mettent en évidence une variation de la dispersion et surtout de |'orientation des
charges dans I'épaisseur des échantillons. Pour les nanocomposites chargés KNG 180 a 1, 3 et 5%m,
les nano-charges dans le premier millimétre de I'épaisseur apparaissent surtout comme de fins traits
noirs, elles sont principalement observées suivant leurs épaisseurs, et sont donc alignées. Il est a noter
gue du fait de leurs alignements, les feuillets composant les charges sont bien alignés suivant la
direction de traction. Au contraire dans le millimetre de cceur les nano-charges apparaissent sous
différentes formes, allant du trait au disque, leurs orientations sont donc plus aléatoires. Du fait des
hautes concentrations des nanocomposites a 10 et 20 %m, les observations sont rendues plus difficiles,
une tendance des charges a I'agglomération est malgré tout notée. Les nanocomposites chargés KNG
180 traité présentes eux aussi une évolution suivant leurs épaisseurs, avec un alignement plus marqué
des charges dans le premier millimetre d’épaisseur des plaques. La méthode de mise en forme,
I'injection, a donc impacté la structure des nanocomposites en impliquant un alignement des charges
suivant la direction d’injection.

Les éprouvettes mécaniques et les échantillons de DMA des différents matériaux ont été usiné par
CharlyRobot afin de faire correspondre la |égere orientation des plaques injectées, ainsi que les
directions d’injection, a la direction de sollicitations mécaniques qui sera appliquée.

3.4. Les nanocomposites chargés de graphite KNG 180

Dans cette partie sont présentés les résultats de la caractérisation des nanocomposites chargés KNG
180, en termes de composition et de stabilité thermique, d’effets de la nano-charge sur la réaction de
réticulation, puis sur la microstructure de la matrice, de dispersion des nano-charges au sein des
plaques injectées et finalement d’évolution des propriétés mécaniques.

3.4.1 Vérification du taux de charge et stabilité thermique

La méthode la plus simple pour permettre une estimation de la concentration en nano-charges de
carbone des nanocomposites est I'analyse ATG. Les mesures ont été réalisées entre 20 et 1000°C a une
vitesse de chauffe de 20°C.min™.. Les résultats des essais réalisés sur les nanocomposites chargés KNG
180 sont donnés en figure 111.37 et dans le tableau I11.3.
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Figure 111.37: Evolution de a) la perte de masse et b) dérivé de la perte de masse (droite) des différents nanocomposites
chargés KNG 180 de référence.

Tableau 111.3: Evolution des températures de début de dégradation (Tonset) des nanocomposites chargés KNG 180, de la
température de dégradation a 5 et 50% des matériaux (Tsy et Tsox), de la température de dégradation maximale (Tpax) et du
taux de charge estimé a 450°C.

Matériaux TOnset (°C) % (°C) T50% (°C) Tmax (°C) Taux drﬁ ecshuarrégse (%m)
CA 100 + THF 100 1:1 210 304 385 402 0
KNG 180 1%m 215 320 408 424 1,2
KNG 180 3%m 217 332 410 430 3,3
KNG 180 5%m 216 321 396 414 4,9
KNG 180 10%m 210 319 397 415 9
KNG 180 20%m 215 306 393 397 23

Le tableau IIl.3 récapitule les valeurs des températures caractérisant la dégradation des matrices. La
température Tonset représente la température de début de dégradation du matériau, les températures
Tsu et Tsox représentent respectivement les températures lorsque 5% et 50% de perte de masse sont
atteint. Tmax est la température avec la plus grande vitesse de dégradation. Cette température est
estimée au minimum de la dérivée de la courbe de perte de masse. Finalement les taux de charges
effectifs sont estimés par la masse de matériaux non dégradés a 475°C, aprés la dégradation compléte
de la matrice polymere mais avant la dégradation de la nano-charge.

Le taux de charge mesuré pour les différents matériaux reste proche des valeurs théoriquement visées
lors de I'élaboration, la différence étant explicable par la difficulté d’injection en débit constant de la
nano-charge de carbone. Les différences mesurées restent tolérables notamment a haut taux de
charges (210 %m).

On observe une augmentation des différentes températures caractérisant la dégradation thermique
des matériaux entre la matrice vierge (CA 100 THF 100 1:1), et les matériaux a 1 %m et a 3 %m. Cette
augmentation est cohérente avec les résultats de la littérature [23-25]. L’ajout de la nano-charge
apporte une stabilité thermique a la matrice polymeére. Cette augmentation s’arréte a 3 %m de taux
de charges. Finalement une diminution des différentes températures de dégradation est observée a
partir du matériau a 5 %m, avec des valeurs minimales a 20 %m de taux de charges. Cette diminution,
peut indiquer une tendance de la nano-charge a s’agglomérer a partir de 5 %m [23-25]. Ce résultat
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demande a étre confirmé par d’autres méthodes de caractérisation, telles que la diffraction des rayons
X.

3.4.2 Effet de la nano-charge KNG 180 sur la réaction de réticulation

L’ajout de la nano-charge de carbone étant réalisé lors de I’extrusion, simultanément a la réaction de
réticulation, il est nécessaire de vérifier I'influence possible de la charge de graphite sur cette derniere.
La figure 111.38 présente les résultats de détermination du taux de gel des différents nanocomposites.
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Figure 11.38: Evolution du taux de gel pour les différents nanocomposites chargés KNG 180.

Le taux de gel augmente entre la matrice vierge et les matériaux chargésa 1,3 et 5 %m de 13 a 15 %.
Il diminue ensuite a 14% pour le matériau chargé a 10 %m, et finalement a 12,5 % pour le matériau a
20 %m de carbone. Pour les nanocomposites faiblement chargés (<5%m), qui présentent une
augmentation de taux de gel, une partie de la fraction normalement soluble du matériau est piégée
entre les nano-charges, et reste maintenue au sein du gel de la matrice. Cette capacité des nano-
charges a piéger la matrice est comparable aux mécanismes a l'origine de I'augmentation de la
résistance thermique des matrices observées par ATG précédemment, les charges de carbone limitant
la mobilité des chaines macromoléculaires du PP. A cela s’ajoute la bonne compatibilité entre la nano-
charge et la polyéther-diamine, du fait de la polarité de leurs squelettes de THF ET PPG, permettant de
conserver efficacement la charge de carbone au sein du réseau réticulé.

La chute importante du taux de gel pour les matrices a 10 et 20 %m est, comme la diminution de la
stabilité thermique, explicable par une agglomération de la nano-charge au sein de la matrice, limitant
sa capacité a retenir la fraction soluble au sein du gel, mais aussi par I'effet négatif des nano-charges
sur la réaction de réticulation.

Cet effet est observable par spectroscopie infrarouge (cf figure 111.39). Néanmoins, la matrice chargée
a 20 %m n’a pas pu étre étudiée par spectroscopie infrarouge, du fait de son taux de charge élevé
rendant la réalisation de la mesure impossible. Plusieurs bandes absentes du spectre de la matrice non
chargée, le CA 100 + THF 100 1 :1, sont observées. Les bandes a 1860 et 1780 cm™ associées aux
doubles liaisons C=0 des groupements MAH indiquent qu’une partie des groupements MAH n’ont pas
été consommeés lors de la réaction de réticulation. La présence de la bande d’amine primaire a 1550
cm? confirme aussi la présence de groupements NH; libre et qui n’ont pas réagi avec les MAH. Une
estimation de la fraction de MAH et de NH, n’ayant pas réagi est donnée dans le tableau lll.4. La
fraction de MAH libre au sein des nanocomposites est estimé par le rapport de l'intensité intégré des
bandes vibrationnelles caractérisant I’anhydride maléique par I'intensité intégré de ces mémes bandes
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pour le CA 100 pur. La fraction de NH; est estimée par le rapport de la bande vers 1550 cm™ avec la
méme bande pour le matériau CA 100 + THF 100 2:1.

KNG 180 10% m

KNG 180 5% m
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Figure 111.39: Spectre infrarouge des différents nanocomposites chargés KNG 180

Tableau Il.4: Estimation du taux de MAH résiduel au sein des différents nanocomposite chargés KNG 180

Matériaux MAH résiduel (%) NH. résiduel (%)
CA 100 THF 100 11 0 0
KNG 180 1% 4,5 5
KNG 180 3% 5 5
KNG 180 5 % 5 6
KNG 180 10% 8 9

L’ajout de la nano-charge KNG 180, méme en faible concentration, implique une diminution de la
réticulation de la matrice, mis en évidence par les fractions de MAH et de NH; résiduelles. La fraction
de MAH résiduelle augmente légérement, mais de maniéere peu significative avec I'augmentation du
taux de charges. Les valeurs proches des fractions de MAH et NH; résiduelles indiquent que les
diamines n’ayant pas réagi avec les MAH restent libres au sein de la matrice. Cette diminution de la
réticulation des matériaux sera a prendre en considération lors de I’analyse de la microstructure et des
propriétés mécaniques des nanocomposites.

3.4.3 Effet de la nano-charge KNG 180 sur la microstructure

L'ajout d’'une nano-charge de carbone impact fortement la microstructure des nanocomposites.
L’étude de la microstructure des différents nanocomposites est donc une étape importante de leur
caractérisation. Afin de mettre en évidence I'effet de la nano-charge sur la microstructure, I'analyse
par DSC a été réalisée.
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Figure 11.40: thermogrammes DSC de a) fusion et de b) cristallisation des différents nanocomposites chargés de graphite
KNG 180.

La figure 111.40 présente les résultats des analyses DSC des différents nanocomposites en fonction de
leur taux de charges. Les tests sont réalisés en trois étapes dans les mémes conditions que les matrices
réticulées (voir Chapitre 2 partie 2.2.1 et 2.3.1). Le tableau Ill.5 présente les valeurs les plus
importantes extraites de ces courbes. Le taux de cristallinité des nanocomposites, calculé en prenant
en compte la fraction massique en carbone, augmente avec le taux de charges, pour un maximum de
50 % atteint pour le matériau chargé a 20 %m de carbone. Cette augmentation se retrouve en premiere
comme en deuxieme chauffe. Une augmentation importante de la température de cristallisation est
aussi observée. Cette augmentation montre que la nano-charge de graphite dans la matrice joue le
role d’agent nucléant hétérogéne lors du refroidissement, permettant la croissance de lamelles
cristallines a sa surface a plus haute température [26, 27]. De la méme maniere la température T¢onset
de début de fusion, ainsi que la température T¢ de fusion, respectivement a 120 et 163°C pour la
matrice vierge, augmente jusqu’a 124 et 165°C pour le matériau chargé a 10 %m. Une chute de la
température de fusion est observée pour le matériau a 20 %m. Cette diminution indique un
affaiblissement de I'effet nucléant de la charge, qui peut une fois encore s’expliquer par
I'agglomération de cette derniere, diminuant la surface de contact entre le carbone et la matrice.
L’analyse des courbes de fusion ne révele pas la présence de phases cristalline  ou 6 du polypropyléne
(cf chapitre 1 partie 1.1).

Tableau Ill.5: Evolution des taux de cristallinité, température de fusion et de cristallisation des différents nanocomposites
chargés KNG 180.

) T ‘ .
) ére f onset R éme eme
Matéri X 1ere Tf 1 ére X 2eme Tf 2 Tf onset 2 T c
ateriaux ¢ Chauffe ¢ Chauffe Chauffe °C
Chauffe c Chauffe Chauffe c c (°C)
() Q) () (°C)
CA 100 THF
100 11 44 163 120 46 161 117 117
KNG 180 1%m 47 163 120 47 162 122 121
KNG 180 3%m 48 164 122 47 162 121 123
KNG 180 5%m 49 163 122 49 162 123 123,5
KNG 180 10%m 47 165 124 48 163 124 124
KNG 180 20%m 50 161 122 50 161 122 125
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Afin de mieux étudier cet effet de nucléation de la nano-charge, une analyse par traitement SSA a été
réalisée sur les différents matériaux de la gamme de nanocomposites chargés de graphite KNG 180
(Figure 111.41). La principale évolution observée est I'augmentation de la proportion de la cristallinité
composant la population de cristallites les plus épaisses, allant de 45% pour la matrice vierge a 65%
pour le nanocomposite a 1 %m de carbone, et devient maximale pour le matériau a 5 %m, avec plus
de 70% de la cristallinité. Cette augmentation, en la défaveur de la deuxiéme population de cristallite
les plus épaisses, s’explique par la cristallisation en surface de la nano-charge de graphite, permettant
la cristallisation de lamelles plus épaisses [28-33]. La diminution importante du nombre de lamelles de
petite et moyenne épaisseur explique 'augmentation de Tronset, €t le resserrement du pic de fusion.
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Figure 111.41: a) Thermogrammes de la derniére chauffe du protocol SSA pour les différents nanocomposites chargés de
graphite KNG 180, et b) répartition de la cristallinité parmi les différentes populations cristallines.

Cette augmentation est contrebalancée pour les matériaux a 10 et 20 %m, comme l'indique la
diminution de la population de cristallites de la plus grande épaisseur, respectivement a 65 et 60 %, en
faveur de la seconde plus épaisse. Ce résultat confirme I'affaiblissement de I'effet nucléant de la nano-
charge KNG 180 au-dela de 5 %m. Cet affaiblissement s’explique encore par I'agglomération des
charges déja suspectée par les analyses ATG et par I'évolution du taux de gel. L’agglomération des
charges implique une diminution de la surface de contact matrice/carbone, du nombre de points de
nucléation disponibles et du volume entre les charges pour permettre une cristallisation de lamelles
cristallines épaisses.

Afin de compléter I’'analyse microstructurale des nanocomposites, des essais de diffraction des rayons
X ont été réalisés sur un appareil doté d’'une anticathode en molybdene générant un faisceau de
longueur d’onde A=0,7093 A. Les résultats sont regroupés en figure 111.42 et dans le tableau l11.6. L’ajout
de la nano-charge a 1 %m implique I'apparition du pic de diffraction (117) de la phase & du PP vers
9,2°. La phase 6 représente uniquement 1% de la cristallinité du nanocomposite chargé a 1 %m de
carbone, mais augmente a 5 % pour les matériaux a 10 et 20 %m. De la méme maniere le taux de
cristallinité globale (phase a et §) augmente avec le taux de charges pour atteindre un maximum de
73% pour le matériau chargé a 5 %m. Une augmentation de I'intensité des pics de diffractions de type
(0X0) de la maille a du polypropyléne est observée, cette évolution est mise en évidence par le rapport
de l'intensité du pic (040) par rapport a I'intensité totale du diffractogramme du PP (cf. tableau I11.6).
Cette évolution a déja été observé dans la littérature et est associé a I'alignement et la cristallisation
des chaines de PP en surface des feuillets de graphite, indiquant la formation potentielle d’une
transcristalinité en surface des feuillets [32,33].
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Figure 111.42: Diffractogramme DRX des différents nanocomposites chargés KNG 180.
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Tableau I11.6: Evolution des taux de cristallinités des différents nanocomposites chargés KNG 180.

Matériaux a% &% Xc lpaoyelltotal
THF 100 11 65 0 65 0,04
KNG 180 1 %m 65 1 66 0,06
KNG 180 3 %m 63 4 67 0,08
KNG 180 5 %m 70 3 73 0,1
KNG 180 10 %m 60 5 65 0,1
KNG 180 20 %m 63 5 68 0,11

Du fait de la faible concentration en carbone du nanocomposite a 1 %m, aucun pic de diffraction
associé a la structure hexagonale du graphite n’est visible. Le pic de diffraction (002) du graphite
hexagonal, provenant de I'empilement des plans de graphéne, apparait a partir de 3 %m de carbone.
L’intensité de ce pic augmente d’intensité entre les nanocomposites a 3, 5 et 10 %m.

3.4.4 Dispersion et compatibilité des nano-charges KNG 180 avec la matrice

Plusieurs résultats tendent a montrer une agglomération importante des nano-charges a partir du
matériau chargé a 5 %m. Afin de mettre en évidence la différence de qualité de dispersion, et
I"agglomération des nano-charges, des observations par microscopie électronique, a la fois en balayage
(MEB) et en transmission (MET), ont été réalisées.

Les échantillons observés au MEB sont obtenus par cryofracture: un échantillon du matériau
positionné sur une lame de couteau est plongé dans I'azote liquide jusqu’a refroidissement complet.
L’échantillon est ensuite sorti et fracturé. Le procédé permet de produire une fracture franche et
fragile de I’échantillon mettant a nu les nano-charges. Les micrographies sont par la suite réalisées
sous pression de vapeur d’eau.

La figure 111.43 présente deux micrographies MEB obtenues sur les surfaces cryofracturées du matériau
a 1%m. Une distance moyenne de 10 a 20 um est mesurée entre les nano-charges. Une bonne qualité
de dispersion et une absence d’agrégation marquée est observé. De plus, les nano-charges présentent
une orientation alignée sur la direction du flux d’injection. Cette orientation est une conséquence de
la méthode de mise en forme.
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Figure 111.43: Micrographies MEB de la surface cryofracturée du nanocomposite chargé a 1 %m de KNG 180. Mise en
évidence de la dispersion. Certaines charges sont entourées en rouges pour une meilleure compréhension. La direction
d’injection est indiquée par la fleche bleu.

Du fait du mode de préparation des échantillons, la cryofracture, une contrainte importante est
appliquée sur les nano-charges en surface de I'échantillon lors de la fracture. Cette contrainte risque
normalement d’amener a une décohésion charges/matrice. Cette décohésion est observable sur
certaines charges, comme indiqué sur la figure 111.44 a), il est a noter qu’elle n’est que partielle, les
charges étant toujours maintenues dans la matrice. Il est aussi possible d’observer par MEB une bonne
cohésion entre les nano-charges et la matrice, avec une interface charge matrice difficilement visible,
comme sur la figure I1.44, micrographie b). Donc malgré le mode de préparation des échantillons, une
bonne adhésion charges/matrice est observée. L'orientation des charges observées en partie 3.3 est
de nouveau visible.

Figure I11.44: Micrographies MEB de la surface cryofracturée du nanocomposite chargé a 1 %m de KNG 180. Mise en
évidence de la compatibilité charge/matrice.
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20 nm

Figure I11.45: micrographies MET du nanocomposite chargé a 1 %m de KNG 180.

La Figure I11.45 regroupe différentes micrographies MET du graphite KNG 180 1 %m. Les micrographies
a) et b) montrent que la structure en feuillet des nano-charges est conservée au sein de la matrice,
avec un nombre de feuillets moyen entre 45 et 55 feuillets de graphéne, correspondant a la valeur
estimée par la diffraction des rayons X des nano-charges de référence. L'absence de zone de
décohésion entre les charges de carbone et la matrice, qui aurait été un indicateur d’une faible
compatibilité entre les deux éléments, indique au contraire une bonne compatibilité matrice/charge.
Cette compatibilité se retrouve aussi dans la micrographie c). Sur cette image deux nano-charges
proches, mais non agrégées, sont séparées par une épaisseur d’une vingtaine de nanometres de
polymeére. De la méme maniére, dans la zone indiquée en rouge de la micrographie d), la préparation
de I’échantillon a mis a nu le plan d’une nano-charge de carbone. Une transition de la surface du
polymeére a la surface de la nano-charge y est observée, ainsi qu’une absence de décohésion qui aurait
pu étre attendue pour une matrice comme le PP. Le polypropylene non modifié présentant
normalement une faible compatibilité avec le graphite. L'utilisation de la molécule de polyéther-
diamine lors de I'élaboration implique donc une meilleure cohésion matrice/charge.

La figure 111.46 regroupe les micrographies MEB et MET du nanocomposite chargé KNG 180 a 3 %m.
Les micrographies MET a) et b) montrent que la structure en feuillets des nano-charges de graphite est
maintenue a ce taux de charge comme pour le matériau précédent. Une trés bonne dispersion des
nano-charges au sein de la matrice est observée en micrographie MEB c), avec une distance moyenne
entre les charges entre 10 et 15 um. On note malgré tout en micrographie MEB d) la formation de
petits agglomérats regroupant 4 a 5 charges, sous une forme sphérique, pour un diametre d’une
vingtaine de um. Les agrégats restent peu nombreux et de faibles tailles. Les charges de plus grand
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diametre présentent une dégradation de leurs bords, avec la présence de plis, résultant de
I’élaboration par extrusion et des forces de cisaillement appliquées par les vis d’extrusion. La bonne
cohésion observée a 1 %m est encore une fois constatée.

Figure 1ll.46: Micrographies (a) et b)) MET et (c) et d)) MEB du nanocomposite chargé a 3 %m de KNG 180

Un constat similaire est réalisable pour le matériau chargé a 5 %m (cf figure 111.47). Pour ce matériau
|’état de dispersion de la charge reste de bonne qualité, avec une diminution de la distance entre
charges, entre 10 et 15 um, comme illustré sur la micrographie a). Comme a 3 %m, la présence
d’agglomérats sur la micrographie b) est observée. Les agglomérats présents pour ce matériau sont
d’une plus grande taille, composés de nombreuses charges, ce qui est en accord avec ce qui a été déja
vu par les précédentes techniques expérimentales. Finalement, une orientation globale des charges
suivant la direction d’injection est observée. Cette orientation est moins prédominante qu’a 1 et 3 %m,
surtout au niveau des charges composant les agglomérats.

Figure I1.47: Micrographie MEB du nanocomposite chargé a 5 %m de KNG 180. La fleche bleue en a) indique la direction
d’injection.
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Cette évolution devient flagrante pour les matériaux a 10 %m et 20 %m comme illustré sur la figure
[11.48. Dans le cas de ces deux matériaux, une distance moyenne entre charges entre 5 et 10 um est
observé sur les micrographies c), e) et f). De nombreux d’agglomérats sont formés au sein des matrices.
Deux agglomérats formés au sein de la matrice chargée a 10 %m sont visibles sur les micrographies
MET a) et b). Les charges composant les agglomérats sont collées les unes aux autres et non plus
séparées par une épaisseur de matrice, a la différence du nanocomposite a 1 %m, et regroupent un
grand nombre de charges. Les agglomérats peuvent atteindre une taille de I'ordre de la dizaine de
micron (micrographie d)). De plus, les clichés a) et b) présentent des zones plus claires au milieu des
agglomérats, indiquant la présence de vide entre les charges. Cette cavitation s’explique a la fois par
le regroupement des charges de graphite, mais aussi par le changement de leur forme (micrographie
d)). En effet un repli des feuillets sur eux-mémes est observé, modifiant la forme des charges d’un
disque vers une sphére. Une cavité se forme alors au milieu de la sphére de graphite formée. Ce
changement de facteur de forme des feuillets et la présence des cavités, en plus de la distance
moyenne entre les charges, signale une dégradation de la dispersion du graphite pour les
concentrations supérieures a 5 %m.
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Figure 111.48: Micrographie (a) et b)) MET et (c) et d)) MEB du nanocomposite chargé a 10 %m, et micrographie MEB (e) et f))
du nanocomposite chargé a 20 %m.

La spectroscopie diélectrique est une méthode d’analyse particulierement intéressante pour I'analyse
des nanocomposites notamment pour les interfaces charges/matrice. La figure [11.49 présente
I’évolution de la permittivité relative et de I'indice de perte en fonction de la fréquence pour la matrice
CA 100 THF 100 réticulée en ratio 1:1 qui sert de base a |’élaboration des nanocomposites. Les essais
ont été réalisés a la Faculté des Sciences de Sfax, en Tunisie.
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Figure 111.49: Spectre diélectrique a) €’ et b) €’ en fonction de la fréquence du matériau CA 100 THF 100 1:1

Trois mécanismes de relaxation sont observables sur le spectre diélectrique, le premier a haute
température (a partir de 100°C) pour les fréquences entre 10° Hz et 1 MHz correspond a la relaxation
a du polypropyléne, associée a la phase cristalline du matériau [34]. La deuxiéme relaxation qui se
produit entre 10% et 10% Hz est associable a la transition vitreuse du polypropyléne (relaxation B). Elle
peut aussi étre associée aux groupements polaires greffés au polypropyléne (acide carboxylique,
amide et imide) dis a la réticulation [35, 36]. Ces deux relaxations sont aussi observées en analyse
DMA. La troisieme relaxation trouvée classiquement dans le polypropyléne est la relaxation y associée
aux mouvements des groupements méthyles de la chaine du polypropylene. Celle-ci n’est ici pas
visible, car elle se situe a plus basse température. Le dernier phénomene composant le spectre
diélectrique de la matrice initiale est observé par la large dispersion des valeurs de €' aux basses
fréquences. Cette relaxation correspond a la polarisation de I'électrode (PE) [37].

La figure II1.50 présente le spectre diélectrique du nanocomposite chargé a 1 %m de KNG 180. Les
spectres des autres nanocomposites sont donnés en annexe C. Les différentes relaxations observées
pour la matrice vierge sont ici présentées indépendamment de I'ajout de la charge de graphite KNG
180. Le principal changement observé est une nouvelle relaxation présente aux hautes températures.
Cette relaxation est attribuée a I'effet Maxwell-Wagner-Sillars, ou MWS [38]. Cet effet est associé a
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I'accumulation de porteurs de charges a l'interphase entre la nano-charge et la matrice de
permittivités trés différentes, et dépend fortement de la conductivité du matériau, de la nature de la
charge, de son aspect de surface, de sa fraction mais aussi de la compatibilité avec la matrice [39, 40].

b) '3

0,1 5

0,01 5

3 —

TPy . . . . '
0,1 1 10 100 1000 10000 100000 1000000 0,1 1 10 100 1000 10000 100000 1000000
fréquence (Hz) fréquence (Hz)

Figure 111.50: Evolution de a) €’ et b) €’ en fonction de la fréquence pour les différentes températures pour le nanocomposite
chargée a 1 %m en graphite KNG 180.

La figure IIl.51 présente la comparaison des valeurs de € et €’ a 100°C pour les différents
nanocomposites, en fonction de la fréquence. Une augmentation globale des valeurs de € et € est
observée avec le taux de carbone, sauf pour les deux matériaux chargés a 3 et 5 %m qui présentent
des valeurs extrémement proches. Cette évolution est cohérente avec I'ajout de la nano-charge. Un
changement important de la forme de la courbe aux hautes fréquences est aussi présent, ce qui
indique un changement de la relaxation de polarisation interfaciale MWS.
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Figure 1l1.51: Comparaison des spectres diélectriques a) €’ et b) €’ en fonction de la fréquence des différents nanocomposites
charges de graphite KNG 180 a 100°C

La déconvolution de la courbe €”’ des différents nanocomposites, réalisée a partir de la fonction
d’Havriliak-Negami (HN) permet de mesurer l'intensité de la relaxation de polarisation interfaciale
MWS Agypys = & — € [41]. La déconvolution est présentée en annexe C.

el = Zi Ag; sin o + ] Odc (31)

- & &g W
[1+2(w7:HNL-)“i cos(ai5)+(wTHNi)2“i] 2
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Le tableau III.7 récapitule les valeurs d’Aeys pour les différents nanocomposites chargés KNG 180 a
différentes températures.

Tableau Ill.7: Evolution de I'intensité de la relaxation MWS pour les différents nanocomposites chargés KNG 180

Tem(eg)ature KNG 180 1%m KNG 180 3%m KNG 1805%m KNG 18010%m KNG 180 20%m
100°C 0.24 0.18 0.26 0.27 0.52
110°C 0.27 0.19 0.29 0.32 0.67
120°C 0.28 0.26 0.32 0.35 0.86
130°C 0.35 0.34 0.39 0.42 0.98
140°C 0.40 0.39 0.43 0.54 1.2

On remarque une évolution des valeurs d’Agyy s avec la température pour une méme matrice. Cette
évolution s’explique par la plus grande mobilité des porteurs de charge a I'interphase charge/matrice
aux hautes températures. Ce résultat est en accord avec la littérature, une augmentation de la
température impliquant une augmentation de 'intensité de la relaxation MWS et d’un décalage de la
relaxation vers les hautes fréquences. Cela est d{ a la plus grande facilité des porteurs de charge a
I'interphase a étre réorientés dans le champ électrique aux hautes températures [42].

Le résultat le plus intéressant est I'évolution des valeurs de lintensité de polarisation avec la
concentration en nano-charge KNG 180. Cette évolution permet d’étudier I'évolution des interactions
charge/charge et charge/matrice [43]. Une diminution des valeurs de I'intensité de la relaxation MWS
entre le nanocomposite chargé a 1 %m et 3 %m est observée. Cette évolution avec 'augmentation du
renfort s’explique par les interactions, qu’elles soient attractives ou répulsives, des charges de graphite
KNG 180 entre elles et avec la matrice. La diminution observée s’explique ici par la plus grande
compatibilité entre la charge et la matrice et I'augmentation de la surface d’interphase qui implique
une diminution de la mobilité des dipoles et de leurs capacités a relaxer. A I'opposé, I'intensité de la
relaxation MWS présente une augmentation aux plus hautes concentrations (>5 %m) en graphite KNG
180. L'augmentation de la concentration en carbone, et le début de I'agglomération des charges de
graphite, comme observé par DRX, ATG et microscopie électronique, implique une diminution des
distances charge a charge et I'augmentation de leurs interactions, au détriment de l'interaction
charge/matrice. De plus, la formation d’agrégats limite la surface de contact entre la matrice polymére
et les nano-charges KNG 180.

De maniére générale, une diminution des valeurs d’intensité de la relaxation MWS est associable a une
augmentation des interactions charge/matrice, et donc a une amélioration de la dispersion de la nano-
charge et de sa compatibilité avec le polymeére. Au contraire, une augmentation de Agyys implique
une dégradation de la dispersion et I'augmentation de la répulsion charge/matrice. Il est donc possible
de caractériser I'état de dispersion de la nano-charge par I’évolution des valeurs de I'intensité de la
polarisation, comme résumé en figure II1.52. Les propriétés finales du nanocomposite, notamment
mécaniques, dépendent fortement de la qualité de la dispersion, mais aussi de la compatibilité charge
matrice, leur analyse est donc particulierement importante (Cf chapitre 1 partie 1.1.5).

228



Chapitre 3 : Elaboration et caractérisation des nano-charges de graphite et des hanocomposites.

MAH PP PP-g-MAH
Low content of graphene Intermediate content of graphene High content of graphene
- 3(;‘. 3% = 3%

-7 AT T
TS nEE e

Figure 111.52 : Evolution de la dispersion des charges et de leurs interactions avec la matrice en fonction de la concentration
en carbone. (Schéma selon Agrebi Fatma).

Pour les faibles concentrations, <3 %m, la charge de carbone présente une bonne dispersion au sein
de la matrice, et une bonne compatibilité avec cette derniére. L'interaction matrice/charge est
maximale pour le matériau chargée a 3 %m, indiquant que I'effet de renfort sera maximal a cette
concentration. Finalement, I'laugmentation des valeurs d’Agyys pour les plus haute concentration en
charge indique une dégradation de la dispersion de la charge, ce qui est en accord avec les précédents
résultats.

En conclusion, on remarque que les différentes matrices présentent une bonne dispersion du graphite
jusqu’a 5 %m, avec un maintien du facteur de forme des nano-charges, et peu ou pas d’agglomérats,
mais une distance entre charges de graphite trop grande pour permettre la percolation électrique due
a une faible exfoliation. Comme les précédents résultats le laissaient supposer, I'ajout de 10 et 20 %m
de carbone ne permet pas de corriger ce probléme, les charges présentent alors une dégradation de
leurs facteurs de formes, et la formation d’agglomérats de grande taille au sein de la matrice.

Le tableau IIl.8 donne les différentes valeurs de résistivité mesurées pour les matériaux
nanocomposites de cette gamme. Les mesures sont réalisées sur un électromeétre Keithley 610BR dans
sa fonction ohmmetre. L'appareil est relié au dispositif expérimental par une courte section de coaxial
d’émission et des fiches isolées téflon. Le dispositif de mesure se compose de deux pinces en laiton sur
bloc de téflon blindé par une boite de cuivre de 2 mm d’épaisseur. Un contacteur mercure coupe le
courant lors de I'ouverture. Les échantillons sont d’abord métallisés sur les deux faces par une laque a
I’argent dans laquelle on noie les deux fils de connexion en cuivre. La gamme de mesure couvre 103 a
10%° Q), bien adaptée aux polyméres courants, vierges et chargés.

La mesure commence par une mise a zéro de I'électrometre puis par la mesure de la tension aux bornes
de I’échantillon. Les divers traitements subis par I’échantillon développant souvent des charges, celles-
ci sont éliminées par court-circuitage au niveau de I'électromeétre. La mesure de résistance est faite en
fonction du temps et la valeur est donné a 3 minutes, temps généralement adapté pour ce type de
mesures.
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Matériaux KNG 180 1%m KNG 180 3%m KNG 180 5%m KNG 180 10%m KNG 180 20%m

Résistivité
(103 6,3 7,4 6,7 2 3
Q.cm)

Les valeurs de résistivité restent dans le méme ordre de grandeur quelle que soit la concentration en
charge de carbone, malgré une légére diminution pour les matériaux a 10 et 20 %m. Les valeurs
mesurées restent beaucoup trop élevées, et indiquent que les matrices présentent toujours un
comportement isolant. Comme [|’analyse de la dispersion I'a montré précédemment, les distances
entres charges restent élevées (de l'ordre de la dizaine de um), et ne permet pas la percolation
électrique. Les précédents résultats d’ATG, de taux de gel, de SSA et de DRX indiquant une diminution
de I'effet des charges pour des concentrations supérieures a 5 %m, sont cohérents avec les dispersions
observées.

3.4.5 Effet de la nano-charge KNG 180 sur les propriétés mécaniques des nanocomposites
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Figure 111.53: a) Comportement mécanique vrai des nanocomposites chargés KNG 180, et b) endommagement volumique
estimé par VidéoTraction™

La figure 111.53 donne le comportement mécanique vrai des différents nanocomposites chargés KNG
180, obtenu grace au systéme de VidéoTraction™. Les essais ont été réalisés 3 une vitesse de 5.103 s
1. Comme prévu par la littérature, une importante diminution de l'allongement & la rupture est
observée, pour une déformation vraie a la rupture de 0,62 pour le matériau chargé a 1 %m, et de 0,55
pour le matériau chargé a 3 %m, alors qu’elle était de 2 pour la matrice CA 100 + THF 100 1:1 en partie
2.6 [23, 44]. L’allongement diminue de maniére brusque pour le nanocomposite a 5 %m, a 0,25. Cette
seconde diminution correspond au début de la formation d’agglomérats des charges au sein de la
matrice, comme observée par ATG, DRX et microscopie électronique, mais aussi de la diminution de la
réticulation impliquée par I'ajout de la nano-charge signalée par les résultats FTIR. La chute de
I'allongement continue avec les nanocomposites a 10 et 20 %m. Ces deux nanocomposites présentent
un comportement mécanique quasi-fragile avec une rupture des le début de la déformation plastique.
De maniére intéressante, le matériau présentant le meilleur renfort de ses propriétés mécaniques est
le nanocomposite chargée a 3 %m, ce qui est cohérent avec les résultats de I'analyse diélectrique
dynamique qui ont montré la meilleure compatibilité charge/matrice pour ce matériau.

Cette diminution d’allongement s’accompagne d’une augmentation significative de la contrainte a la
limite d’élasticité, maximum pour les matériaux a 3 et 5 %m. Une augmentation de 'endommagement
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volumique avec le taux de charges est aussi notée, avec des valeurs d’endommagement volumique 3
a 4 fois supérieures a la matrice vierge, a déformation équivalente. Afin de mettre en évidence I'effet
de cet endommagement volumique sur les propriétés mécaniques des nanocomposites, le
comportement vrai intrinseque des différents matériaux a été calculé (figure 111.54). Le comportement
vrai intrinséque, obtenu en prenant en considération I'endommagement volumique des matériaux,
met en évidence I'amélioration de la résistance a la traction pour les matériaux a 1 et 3 %m. Cette
amélioration est contrebalancée a partir de 5 %m de nano-charges de carbone. Ces résultats mettent
en évidence I'impact de I'agglomération des nano-charges de carbone sur les propriétés mécaniques
des nanocomposites. On peut donc conclure que dans la configuration, CA 100+THF 100 1 :1 + KNG
180, la « percolation mécanique » est atteinte a 3 %m de nano-charges [45].
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Déformation vraie intrinséque 3‘33
Figure I1l.54: comportement mécanique intrinséque vrai des nanocomposites chargés KNG 180

La chute importante de I'allongement a la rupture et de la résistance a la traction a partir de 5 %m de
nano-charges de carbone s’explique facilement par I'impact négatif de la nano-charge sur la réaction
de réticulation, et le phénomene d’agglomération des nano-charges. Afin de mieux comprendre
I'impact de la charge sur la rupture des matériaux, des micrographies MEB ont été réalisées sur les
faciés de rupture des éprouvettes de traction (figure II1.55).
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Figure I1l.55: Micrographies MEB des faciés de rupture des nanocomposites chargés a a) 1 %m, b) 3 %m et c) 10 %m.

Le matériau a 1 %m présente un facies de rupture ductile, avec la présence de courtes fibrilles sur la
majorité de la surface. Ces fibrilles sont plus courtes que celles observées pour la matrice vierge (cf
chapitre 2 partie 2.2 et 2.3). Cette diminution s’explique par I'augmentation du phénomeéne
d’endommagement volumique lors de la déformation plastique, mesurée en VidéoTraction™, au
détriment des phénomenes d’orientation des chaines macromoléculaires. Des zones de rupture plus
fragiles et la formation de cavités autours des nano-charges sont présentes, confirmant 'effet de ces
dernieres sur 'endommagement volumique des nanocomposites. La micrographie b) indique que
cette évolution se confirme a 3 %m, avec la présence de fibrilles de plus petites tailles, de zones de
rupture fragiles plus nombreuses et d’une cavitation plus importante. Cette évolution est complete
pour le matériau a 10 %m, avec un faciés de rupture fragile et la présence d’un grand nombre de
charges/agglomérats en surface du matériau. La différence entre les faciés de rupture d’un matériau
a l'autre est en parfait accord avec I'évolution des comportements mécaniques vrais des
nanocomposites (cf figure 111.54).

Afin d’obtenir des résultats complémentaires sur I'évolution du module d’Young E des matériaux,
résultats difficilement mesurables par VidéoTraction™, mais aussi sur la variation de la mobilité des
chafnes macromoléculaires, une analyse DMA des différents nanocomposites a été réalisée. La figure
[11.56 regroupe les résultats obtenus a une fréquence de 1 Hz.
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Figure Il.56: Analyse DMA des nanocomposites chargés KNG 180, avec a) le facteur de perte et b) le module d’Young

D’une maniere inattendue, le module d’Young chute lors de I'ajout de 1 %m de KNG 180 a la matrice.
Cette diminution peut étre expliquée par la diminution de la réticulation observée précédemment, la
réticulation apportant une part importante des propriétés mécaniques de la matrice non chargée, sa
diminution par I'ajout des charges de graphite doit contrebalancer en partie I'effet de renfort de ces
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dernieres. Une augmentation du module de Young entre la matrice a 1 et 3 %m est observée, indiquant
que les nano-charges, a réticulation proche, présentent malgré tout son effet de renfort. Une nouvelle
chute de module entre 5 et 10 %m est a signaler, pouvant étre associée a la fois a la moins bonne
qualité de dispersion de la charge, et a la diminution de la réticulation de la matrice.

Un constat similaire est réalisable pour le phénomeéne de relaxation B, associé a la transition vitreuse
du polypropyléne, observé sur la courbe de tan 6 a 1 Hz (tableau II1.9). Une chute importante de la
température de la relaxation B associée a la transition vitreuse est observée entre la matrice initiale et
le nanocomposite chargé a 1 %m. Cette diminution s’explique, comme pour le module d’Young, par
I'impact des nano-charges sur la réticulation de la matrice. Cette évolution implique une augmentation
de la mobilité des chaines macromoléculaires. La température de transition vitreuse augmente ensuite
pour les matériaux a 3 et 5 %m. La plus grande concentration en graphite contrebalance
I'augmentation de mobilité observée, en limitant la mobilité macromoléculaire et en confinant Ila
matrice. La dégradation de la qualité de dispersion, observée pour les matériaux chargés a 10 et 20
%m, et la présence de cavités au sein des agglomérats, se traduit ici par une chute de la température
de relaxation de 10°C.

Tableau 111.9: Evolution de la température de la relaxation 8 a 1 Hz pour les nanocomposites chargés KNG 180 et module
d’Young estimé a -80°C.

Matériaux P 1188 IlT HE KNG 1801 %m KNG 1803 %m KNG 1805%m KNG 180 10 %m
Ts (°C) 11 1 10 14 10
E fg"opfé) a 6500 5200 6500 6000 6300

3.4.6. Conclusions

L'ensemble des résultats de la caractérisation des nanocomposites chargés KNG 180 présentés dans
cette partie permet de mettre en évidence les conséquences de I'ajout de la nano-charge KNG 180 a
la matrice de CA 100 THF 100 1:1. L’analyse ATG a permis de montrer que le taux de carbone finalement
atteint est proche de la concentration visée pour I'ensemble des matériaux, ce qui constitue
généralement un défi lors de la production de nanocomposites par extrusion. L’analyse chimique
montre que I'ajout de graphite lors de I'extrusion nuit a la réticulation de la matrice en limitant la
réaction entre les groupements amine et MAH.

L’analyse de la microstructure des différents matériaux met en évidence le réle d’agent de nucléation
du graphite, conformément aux résultats de la littérature. Cet effet du graphite implique une
augmentation du taux de cristallinité des nanocomposites, mais aussi une augmentation de I'épaisseur
des lamelles cristallines, comme montré par SSA. Cet effet diminue pour les concentrations
supérieures a 5 %m, indiquant une diminution de la qualité de la dispersion des nano-charges a partir
de cette concentration. Ces résultats sont en bonne corrélation avec d’autres analyses, comme la DRX
et I'ATG, et se retrouvent confirmés par I'étude de la dispersion du graphite par microscopie
électronique. De maniere intéressante, il a été observé que la spectroscopie diélectrique constitue un
excellent outil pour caractériser la dispersion et la compatibilité charge/matrice.

L'ajout de 1 et 3 %m de graphite implique une augmentation de la résistance a la traction et de
I’endommagement volumique observés par VidéoTraction™, mais aussi une chute importante de
I'allongement a la rupture. Cette chute importante de I'allongement, conséquence attendue de I'ajout
des nano-charges, est aggravée par la diminution de la réticulation observée par FTIR. L’agglomération
des charges a partir de 5 %m implique une nouvelle diminution importante de I'allongement, et un
retour a un comportement quasi fragile a partir de 10 %m.
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L'absence de conductivité électrique soupgonnée par I'étude de la dispersion de la nano-charge et
confirmée par les mesures de la résistance électrique des nanocomposites reste ici un probléme. Bien
gu’une bonne dispersion des charges au sein de la matrice soit observée a 1, 3 et 5 %m, la faible
exfoliation des nano-charges ne permet pas la formation d’'un réseau percolé. La diminution
importante de la qualité de la dispersion aux concentrations supérieures, la formation d’agrégats et le
repliement des feuillets de carbone, ne permet pas la formation de la percolation malgré I'importante
concentration. Le traitement plasma réalisée en partie 3.1, impliquant une diminution du nombre de
plans moyens des nano-charges de graphite, une meilleure exfoliation est théoriquement atteignable
et permettra potentiellement d’atteindre la percolation.

3.5. Etude des nanocomposites chargés de nano-charges KNG 180 traitées par
plasma

3.5.1 Vérification du taux de charges et stabilité thermique

Les différents nanocomposites élaborés a I'aide des nano-charges traitées ont été caractérisés par
analyses ATG déja présentées dans le cas des nanocomposites préparés avec le KNG 180. Les résultats
des essais réalisés sur les nanocomposites chargés de KNG 180 traités sont illustrés par la figure 111.57.
Les différents résultats obtenus sont présentés dans le tableau 111.10.
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Figure 111.57: Evolution de a) la perte de masse et dérivé de b) la perte de masse des différents nanocomposites chargés KNG
180 traités.

Tableau I11.10: Evolution des températures de début de dégradation (Tonset) des nanocomposites chargés KNG 180 traités, de
la température de dégradation a 5 et 50% des matériaux (Tsy et Tsoy), de la température de dégradation maximale (Tax) et
du taux de charges estimé a 450°C

Matériaux T °C) T_(°C) T_ (°C) Tmax("C) Taux de charge (%m)

onset 5% 50%

mesureés
CA100/THF 1:1 210 304 385 402 0
KNG 180 f 1% 232 310 385 405 1,1
KNG 180 f 3% 238 317 393 403 2,7
KNG 180 f 5% 236 325 401 410 5,5

Comme avec les nanocomposites précédents, les différentes températures caractérisant Ia
dégradation thermique des matrices augmentent. Mais, contrairement aux matrices vues dans la
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partie précédente, cette augmentation ne s’arréte pas a 3 %m, mais continue a 5 %m. Ces résultats
tendent a indiquer une meilleure dispersion de la nano-charge a 5 %m au sein de la matrice comparée
au cas précédent [23-25].

3.5.2 Effet de la nano-charge KNG 180 traitée sur la réaction de réticulation

La figure II1.58 présente les résultats de la détermination de taux de gel des différents matériaux
nanocomposites produits avec des nano-charges KNG 180 traitées. Comme pour la gamme de
nanocomposite précédente, le taux de gel augmente avec I'ajout de la nano-charge, avec 18 % de taux
de gel pour le matériau a 1 %m. Cette augmentation est plus importante avec I'ajout de la charge
traitée comparée aux matrices précédentes, aux alentours de 15%. Le KNG 180 traité par plasma, du
fait des groupements oxygénés présentes en surface, et de son nombre inférieur en feuillets de
carbone, impliquant un plus grand nombre de charge, retient plus efficacement la matrice lors de la
mesure. On note aussi une diminution du taux de gel entre la matrice a 1 %m, 3 %m et a 5 %m,
respectivement de 18, 17 et 16 %. Cette diminution peut soit indiquer une agglomération des nano-
charges, ce qui serait en contradiction avec les résultats d’analyses ATG, soit une diminution de la
réticulation entre ces matériaux. Afin de vérifier cette hypothése une analyse FTIR des matériaux a été
réalisée.
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Figure 111.58: Evolution du taux de gel pour les différents nanocomposites chargés de graphite KNG 180 traité.

La figure 111.59 présente les spectres FTIR des différents matériaux entre 1500 et 1850 cm™. Comme
dans le cas des matériaux précédents les bandes vibrationnelles caractérisant la présence de MAH, a
1860 et 1780 cm, apparaissent avec I'ajout de la nano-charge. La présence de bandes vibrationnelles
d’amine primaire (vers 1550 cm™) est aussi remarquée. Les bandes d’amine primaire présentent une
intensité plus faible que les matériaux avec une charge non modifiée. Une estimation du MAH résiduel
est donnée dans le tableau I11.11.
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Figure 111.59 : Spectre infrarouge des différents nanocomposites chargés KNG 180 traités.

Tableau I11.11: Estimation du taux de MAH résiduel au sein des différents nanocomposite chargées KNG 180 traités.

Matériaux MAH résiduel (%) NH: résiduel (%)
CA 100 THF 100 0 0
11
KNG 180 f 1 %m 6 4
KNG 180 f 3 %m 8 1
KNG 180 f 5 %m 10 1

Des l'ajout de 1 %m de nano-charges KNG 180 traitées, on mesure jusqu’a 6 % de MAH résiduel,
indiquant un impact plus important de la charge traitée sur la réticulation, comparée au
nanocomposites de méme concentration chargés KNG 180 traités. La faible intensité des bandes
d’amine primaire, malgré la grande quantité de MAH non réagi, indique qu’une partie des
groupements NH; ont potentiellement réagi avec les groupements oxygénés en surfaces des feuillets
de carbone. Cette réaction a été démontrée comme étant réalisable en partie 3.2.6. La création de
liaisons covalentes entre la matrice et les nano-charges peut expliquer le plus haut taux de gel obtenu
pour ces nanocomposites que pour les précédents, les nano-charges retenant plus efficacement la
fraction soluble des matrices. La diminution rapide de taux de gel avec l'augmentation de la
concentration en carbone s’explique par la diminution importante de la réticulation observée en
figures 111.58 et 111.59. Il est cohérent ici d’attendre un impact beaucoup plus important de la charge sur
les propriétés du nanocomposite, mais aussi une meilleure dispersion des nano-charges au sein de la
matrice du fait des liaisons covalentes créées par le réseau 3D [23,44].

3.5.3 Effet de la nano-charge KNG 180 traitée sur la microstructure

Afin d’étudier I'effet de la nano-charge traitées sur la microstructure des nanocomposites, une analyse
par DSC des plaques injectées a été réalisée. Les différents endothermes sont donnés en figure 111.60,
les résultats extraits de ces courbes sont regroupés dans le tableau I11.12.
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Figure Il.60: Thermogrammes de a) fusion et de b) cristallisation des différents nanocomposites chargés KNG 180 traités.

Une augmentation de X, T, Tronset, €t de T avec le taux de charges traitées, comme dans le cas des
charges non traitées. A taux de charges équivalent les nanocomposites chargés KNG 180 traités
présentent une température de fusion légerement inférieure aux matrices précédentes, mais une
température Tronset SUP€rieure. Cette différence indique une épaisseur cristalline majoritaire plus
petite, mais aussi une moins grande dispersion de la taille des lamelles, surtout par une diminution du
nombre de lamelles fines, et donc une plus grande régularité de la perfection cristalline. Les taux de
cristallinité restent proches quel que soit le taux de charges, et similaires a ceux obtenus avec les nano-
charges non traitées. On remarque encore une fois I'absence de pic de fusion de la phase 6, alors que
sa présence est notée dans les résultats de DRX présentés en figure 111.62.

Tableau 111.12: Evolution des taux de cristallinité, température de fusion et de cristallisation des différents nanocomposites
chargés KNG 180 traités.

Matériaux XC lére Tf 1ére Tf ogrset XC Zéme Tf Zéme ;g:;et T c
Chauffe C'}f‘g;fe Chauffe  Chauffe CQ?E)”G Chauffe  (°C)
(°C) (°C)

CA 100 THF 100 11 44 163 120 46 161 117 117
KNG 180 1 %m 47 163 124 47 162 124 121
KNG 180 3 %m 48 164 126 48 162 125 122
KNG 180 5 %m 48 163 126 48 163 125 123

Afin de mieux comprendre cette différence de microstructure, le protocole SSA a été appliqué a ces
nanocomposites (cf figure I11.61).
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Figure 111.61: a) Thermogrammes de la derniéere chauffe du protocole SSA pour les différents nanocomposites chargés KNG
180 traités, et b) répartition de la cristallinité parmi les différentes populations cristallines.

Peu de changement entre la matrice chargée a 1 %m de carbone et la matrice vierge sont observés,
mais une variation importante pour les nanocomposites a 3 et 5 %m est visible. La population cristalline
majoritaire, correspondante aux cristallites les plus épaisses, passe d’environ 50 % de la cristallinité a
55 % pour la matrice a 3 %m de carbone, puis a 65 % pour le matériau a 5 %m. Aucune inversion de la
tendance n’est visible contrairement a la gamme précédente, les taux de carbone supérieurs n’ayant
pas pu étre produits. Afin d’obtenir des résultats complémentaires sur la microstructure des
matériaux, mais aussi de la qualité de la dispersion des nano-charges, les spectres de DRX de ces
nanocomposites sont donnés dans la figure 111.62, et les principaux résultats qui en sont extraits sont
indiqués dans le tableau I11.13.
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Figure 11.62: Diffractogramme DRX des différents nanocomposites chargés KNG 180 traités.

Tableau I11.13: Evolution des intensités relatives des pics de diffraction et taux de cristallinité des différents nanocomposites
chargés KNG 180 traités.

Matériaux a% 8% Xc lpaoya/liotal

CA 100 + THF 100 11 65 0 65 0,03

KNG 180 1% f 63 2 65 0,08
KNG 180 3% f 65 2 67 0,09
KNG 180 5% f 59 4 63 0,1
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L’apparition du pic (117) de la phase §, qui représente 4 % de la cristallinité du nanocomposite chargé
a 5 %m, est observée. Le taux de cristallinité global des matrices ne varie pas avec le taux de charge de
maniere significative. Le pic de diffraction (002) du graphite hexagonal est observé pour les matériaux,
mais a plus faible intensité nanocomposite chargé KNG 180. De la méme maniére, le rapport des
intensités lis0)o/ltotal, Présente une augmentation importante avec le taux de charges, qui comme en
partie 3.4.3 est associée a la formation potentielle d’une transcristallinité.

3.5.4 Dispersion et compatibilité des nano-charges de KNG 180 traitées avec la matrice

Comme pour les matrices de la gamme KNG 180, les matériaux chargés par les charges de graphite
KNG 180 traité par plasma ont été analysés par MET et MEB afin d’étudier I’évolution de la dispersion
des nano-charges traitées. La figure 111.63 regroupe les micrographies de la matrice chargée a 1 %m.

Figure 11.63: Micrographies (a) MET et (b) et c)) MEB du nanocomposite chargé a 1 %m de KNG 180 traités.

La distance moyenne entre charges est estimée, pour ce matériau, entre 10 et 15 um. A méme taux
de charge, la diminution de I’épaisseur des charges traitées par plasma, démontrée par diffraction des
rayons X, implique une augmentation du nombre des charges, et donc une distance moyenne plus
faible. La micrographie a) met en évidence I'absence de décohésion entre la charge et la matrice, voire
méme, comme en micrographie b), de charge de graphite particulierement bien incorporée a la
matrice, ce qui est cohérent avec la présence de liaisons covalentes entre les deux éléments, comme
supposé suite a I'analyse FTIR. De la méme maniére, la figure 11l.64 présente les analyses du
nanocomposite chargé a 3 %m de charge traitée.
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Figure 111.64: Micrographies (a) et b)) MET et (c) et d)) MEB du nanocomposite chargé a 3 %m de KNG 180 traités.

Les micrographies TEM a) et b) montrent que les charges de carbone ne présentent aucune décohésion
avec la matrice, la séparation des deux éléments étant difficilement visible, ceci est di aux liaisons
covalentes créés entre le graphite et la matrice. Cette cohésion est visible sur I'image MEB d), les
charges de graphite ne présentent pas de décohésion avec le polymére. Au contraire, on constate un
recouvrement des charges par la matrice. Malgré tout, certaines charges présentent des défauts
comme des plis, résultats a la fois du traitement plasma et du cisaillement lors de I'extrusion. La
distance moyenne entre charges est estimée entre 10 et 15 um sur le cliché c).

Figure 111.65: Micrographies a) MET et b) MEB du nanocomposite chargé a 5 %m de KNG 180 traités.

La figure I1.65 présente les micrographies de la matrice chargée a 5 %m. Comme pour les matériaux
précédents, une dispersion de la nano-charge supérieure a son équivalent non traitée est atteinte,
avec une distance moyenne entre charge entre 5 et 10 um. On note la présence de petits agglomérats
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de deux ou trois charges, mais plus rares et plus petits que pour la matrice chargée a 5 %m de graphite
KNG 180 non modifié.

Comme pour la gamme de matériaux chargées de KNG 180, les nanocomposites chargés de KNG 180
traités par plasma ont été caractérisés par spectroscopie diélectriques dynamique. La figure 111.66
présente les spectres diélectriques du matériau chargé a 1 %m de graphite KNG 180 traité. Les autres
spectres diélectriques sont donnés en annexe C.
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Figure 111.66: Spectres diélectriques a) €’ et b) €”” en fonction de la fréquence du nanocomposite chargée a 1 %m de KNG 180
traités par plasma

Comme pour la gamme de nanocomposites précédente, les différentes relaxations du PP sont
observées, ainsi que la polarisation de I'électrode et la relaxation MWS, il est donc possible de
caractériser la qualité de la dispersion et de la compatibilité des charges traitées avec la matrice
polymeére. La figure 11l.67 présente la comparaison des spectres diélectriques des différents
nanocomposites chargés KNG 180 traités ou non, entre 1 et 5 %m.
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Figure 111.67: Comparaison des spectres diélectriques €’ et €” en fonction de la fréquence des différentes nanocomposites
chargés KNG 180 traités entre 1 et 5 %m a 100°C

L’évolution des valeurs de €’ et €” présente une augmentation avec le taux de carbone plus marquée
pour la gamme KNG 180, malgré des valeurs de €’ inférieures a concentration équivalente pour la
charge traitée par plasma. De la méme maniére, un changement dans la forme de la courbe de €” est
observé, avec des valeurs équivalentes a basses fréquences, mais plus élevées aux hautes fréquences,
ce quiindiquent une variation de la relaxation MWS. La déconvolution des différentes courbes a permis
de calculer les valeurs de Agyy s données dans le tableau I11.14.
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Tableau 111.14: Evolution de I'intensité de la relaxation MWS pour les différents nanocomposites chargés KNG 180 traités par
plasma, les charges traitées sont indiquées par la désignation « t » en rouge (les valeurs mesurées a concentration équivalente
de KNG 180 non traité sont données pour comparaison).

Tem(etg)ature KNG 180 t 1%m KNG 180 1%m KNG 180t3%m KNG 180 3%m
100°C 0.19 0.24 0.10 0.18
110°C 0.20 0.27 0.12 0.19
120°C 0.22 0.28 0.13 0.26
130°C 0.29 0.35 0.15 0.34
140°C 0.35 0.40 0.19 0.39

Tem([()%r;lture KNG 180t 5%m KNG 180 5%m
100°C 0.46 0.26
110°C 0.49 0.29
120°C 0.51 0.32
130°C 0.39 0.39
140°C 0.43 0.43

Comme pour la gamme initiale de nanocomposites chargés de KNG 180, une augmentation des valeurs
d’Aeyws avec la température pour une méme matrice est observée. Cette évolution s’explique ici aussi
par la plus grande mobilité des porteurs de charge aux hautes températures [43].

Une diminution est observée a température équivalente entre le nanocomposite chargé a 1%m de
KNG 180 traités et celui a 3%m traité. Cette évolution indique une augmentation des interactions
matrice/charge et est cohérente avec I'augmentation de la surface d’interaction entre la charge et la
matrice. Une augmentation importante est ensuite observée entre le nanocomposite chargé a 3%m et
a 5%m de charge traitée. Cette évolution peut indiquer une dégradation importante des interactions
charges/matrices, mais aussi une augmentation importante des interactions charges/charges. Les
précédents résultats d’ATG, de DRX mais aussi les observations par MEB et MET n’ayant pas montré
de dégradation de la dispersion des nano-charges entre ces deux concentrations, il est plus cohérent
d’associer cette évolution a la plus grande interaction entre charges. Le traitement par plasma ayant
diminué I'épaisseur des nano-charges, ces derniéres peuvent se répartir de maniére plus homogene
au sein de la matrice diminuant la distance entre charge et augmentant leur interaction. Malgré cette
amélioration, il n’a pas été possible d’atteindre une dispersion permettant la percolation.

A taux de charges et température équivalente, les nanocomposites chargés a 1 et 3 %m de graphite
traités par plasma présentent des valeurs d’Agy s plus basses aux valeurs estimées pour les
nanocomposites chargés par le KNG 180. Ces différents matériaux présentent donc tous une bonne
dispersion des charges, cette différence de valeurs est logiquement associable a une meilleure
compatibilité des charges oxydées avec la matrice polymére. Ces résultats confirment donc
I’amélioration des interactions matrice/charges due a la fonctionnalisation des feuillets de graphéne
par le traitement plasma.

Le Tableau I11.15 donne les résultats de la mesure de résistivité des différentes matrices. La méthode
de mesure est la méme que celle présenté en partie 3.4.4.

Matériaux KNG 180f1%m KNG 180f3 %m KNG 180f 5 %m
Résistivité (10% Q.cm) 2,8 2,9 2,9
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Bien que des valeurs de résistivités inférieures a celles mesurées pour les nanocomposites élaborés
avec des nano-charges non modifiées soient atteintes, les valeurs mesurées restent élevées et
indiquent un comportement isolant. Comme cela a été montré par I'étude de la dispersion des charges
au sein des matrices, malgré une meilleure exfoliation, la percolation électrique n’est pas atteinte.

3.5.5 Effet de la nano-charge KNG 180 traitée sur les propriétés mécaniques des nanocomposites
Les résultats précédents de I'analyse des matrices chargées par des charges traitées par plasma
montrent a la fois une meilleure dispersion et une meilleure exfoliation des charges, mais aussi un
effet négatif plus important sur la réticulation, avec prés de 10 % de MAH résiduel pour le
nanocomposite a 5 %m. Il est donc important d’analyser l'influence de ces changements sur le
comportement mécanique des matrices. Le comportement vrai et 'endommagement volumique des
différents matériaux obtenus par VidéoTraction™ a une vitesse de déformation vraie de 5.103 s sont
rassemblés sur la figure 111.68.
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Figure 111.68: a) Comportement mécanique vrai des nanocomposites chargés KNG 180 traités, et b) endommagement
volumique estimé par VidéoTraction™

Alors que l'analyse diélectrique a mis en évidence une meilleure compatibilité des charges traitées
avec la matrice polymere, ce qui implique normalement un meilleur renfort de la matrice, une trés
grande diminution de I'allongement a la rupture avec I'ajout de la charge traitées est observée,
seulementde 0,2 a1%m, 0,15 a 3 %m, et finalement 0,1 pour le nanocomposite a5 %m. Cette derniere
matrice, avec 10% de MAH non réagi, présente un comportement mécanique quasi fragile proche de
celui du CA 100 non réticulé. La diminution de la réticulation des matrices implique une trop grande
diminution des propriétés mécaniques des matrices, malgré une augmentation importante de
I’endommagement volumique et de la contrainte vraie a la limite élastique. Comme pour les
nanocomposites présentés en partie 2, le comportement vrai intrinséque des différentes matrices a
été calculé (figure 111.69).
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Figure I11.69: Comportements mécaniques intrinséques vrais des nanocomposites chargés de graphite KNG 180 traités.

Bien qu’une augmentation de la résistance a la traction soit mesurée, elle reste minime par rapport a
la diminution de la déformation a la rupture. Comme pour les matrices précédentes, la rupture des
éprouvettes est étudiée par micrographie MEB post mortem, les résultats sont présentés sur la figure
11.70.

Figure 111.70: Micrographies MEB des faciés de rupture des nanocomposites chargés KNG 180 traités a a) 1 %m, b) 3 %m et c)
5%m.

La micrographie a) correspond au matériau chargé a 1 %m de KNG 180 traités, et montre un début de
structure fibrillaire, cohérente avec une rupture dans le domaine de déformation plastique. Des
charges de graphite peu dissociées de la matrice sont présentes en surface de la rupture. De la méme
maniére la micrographie b) présente le facies de rupture du matériau a 3 %m de charges traitées. La
matrice présente une structure fibrillaire, mais aussi des charges de graphite avec une faible
décohésion. Contrairement aux deux premiers matériaux, I'absence de fibrilles pour le facies de
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rupture de la matrice chargée a 5 %m est cohérente avec le comportement mécanique du matériau,
tout comme la plus grande décohésion de la nano-charge avec la matrice polymére.

Une analyse DMA des différents nanocomposites chargés de KNG 180 traités a été réalisée. La figure
[11.71 présente les résultats de I'analyse DMA des différentes matrices chargées par les nano-charges
KNG 180 traitées.
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Figure 1ll.71: Résultats DMA des nanocomposites chargés KNG 180 traités, avec a) le déphasage et b) le Module d’Young a
1Hz.

On note une diminution du module d’Young lors de I'ajout de 1 %m de nano-charges traitées du a
I'importante diminution de la réticulation des matrices. On remarque une augmentation du module
d’Young entre les matériaux a 1 %m et a 3 %m, puis entre les matériaux a 3 %m et 5 %m. On observe
ici un renfort important induit par I'ajout du graphite traité. De la méme maniére, la température de
relaxation associée a la transition vitreuse augmente pour le matériau chargé a 1 %m et pour la matrice
a 3 %m (tableau 111.16). Cette augmentation s’inverse pour la matrice chargée a 5 %m. Les variations
présentées restent tres faibles, mais mettent en évidence une diminution de la mobilité des chaines
macromoléculaires du polymere induit par la présence du carbone. L'inversion observée pour la
derniere matrice peut indiquer une diminution de la qualité de la dispersion de la nano-charge pour
cette concentration ou étre une conséquence de I'importante chute de réticulation observée par FTIR.
La tres faible différence observée d’une matrice a une autre ne permet pas de conclure de maniere
définitive.

Tableau I11.16: Evolution de la température de la relaxation 8 a 1 Hz pour les nanocomposites chargés KNG 180 traités.

Matériaux CA100+THF1001:1 KNG 180f1%m KNG 180f3%m KNG 180 f5 %m
Ts (°C) 11 12 13 11
E (MPa) & 80°C 6500 4700 5300 5700

3.5.6 Conclusions

Tout comme dans la partie précédente les différentes analyses permettent d’étudier I'impact du
traitement des nano-charges sur les propriétés des nanocomposites. L'analyse ATG des matériaux met
en évidence une augmentation de la résistance thermique des matériaux, mais fournit aussi une
premiere indication sur I'amélioration de la dispersion des nano-charges au sein de la matrice.
L'analyse chimique montre que le traitement par plasma, et la fonctionnalisation de la charge
augmente l'impact négatif du graphite sur la réaction de réticulation. Malgré un taux de MAH résiduel
supérieur les bandes vibrationnelles caractérisant la présence d’amine primaire sont d’une plus faible
intensité, indiquant la possibilité d’'une réaction de greffage des molécules de polyéther-diamines avec
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les oxydes en surface des nano-charges de carbone. Cette réaction, employée par certains auteurs de
la littérature pour permettre la création de liaisons covalentes nano-charges/matrice et augmenter la
dispersion du carbone [33], a été démontrée comme réalisable avec les nano-charges de KNG 180
traitées dans la partie 3.1.

De la méme maniere I'effet nucléant des nano-charges par analyse DSC est constaté, avec une
augmentation de la température de fusion des nanocomposites et une amélioration de la perfection
cristalline de la phase a du PP, mise en évidence par I'analyse SSA des matériaux. L’analyse WAXS a
montré la cristallisation de la phase 6 du polypropyléne, mais surtout une plus faible intensité du pic
de diffraction du graphite a 5 %m comparé au nanocomposite chargé du KNG 180 non modifié,
indiquant une meilleure dispersion de la charge traitée. L'analyse des matériaux par microscopie
électronique montre une meilleure dispersion de la nano-charge au sein des matrices, avec la présence
d’un point de recouvrement de la matrice sur les nano-charges, confirmant la création de liaison
covalentes avec la matrice. Malgré cette amélioration de la dispersion et de I'exfoliation du graphite,
la distance entre charges reste trop élevée pour permettre la percolation, ce qui est confirmé par les
mesures de résistivité.

La conséquence problématique de la diminution de la réticulation est la chute importante
d’allongement a la rupture des matériaux, ce qui indique un retour a un comportement fragile. Malgré
la meilleure dispersion de la nano-charge au sein de la matrice, ainsi que de la création de liaisons
covalentes, la trop grande diminution de la réticulation n’est pas contrebalancée.

3.6 Analyses de I'effet des nano-charges sur les micro-mécanismes de déformation
des nanocomposites

Comme pour les matrices réticulées élaborées en chapitre 2, il est intéressant d’étudier I'évolution des
micromécanismes des déformations des matériaux avec les changements apportés. Cette partie est
donc consacrée a I'analyse des micromécanismes de déformation des nanocomposites. Cette analyse
se concentre sur quatre matériaux, les nanocomposites chargés KNG 180 a 1 %m, 3%m et 5 %m, et le
nanocomposite chargé KNG 180 traités par plasma a 1%m.

Les deux premiers nanocomposites, du fait de leur ductilité, ont pu étre analysés par diffraction des
rayons X sur des échantillons Post mortem déformé par VidéoTraction™, et par Spectroscopie Raman
in situ, alors que les autres nanocomposites n’ont pu étre analysés que par spectroscopie Raman, leur
faible ductilité rendant impossible I'analyse post mortem.

3.6.1 Analyse post mortem des nanocomposites chargés de nano-charge KNG 180 a 1 et 3%m
Les figure 111.72 et I1.73 présentent les résultats de I’élaboration mécanique des échantillons chargés
KNG 180 de référence a 1 %m et 3%m.
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Figure I1.72: Résultats mécaniques de la préparation des échantillons déformés en traction uniaxiale avec a) comportement
mécanique vrai et b) déformation volumique pour le nanocomposite chargé KNG 180 1 %m.
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Figure 11.73: Résultats mécaniques de la préparation des échantillons déformés en traction uniaxiale avec a) comportement
mécanique vrai et b) déformation volumique pour le nanocomposite chargé KNG 180 3 %m.

Du fait du plus faible allongement a la rupture des nanocomposites, les déformations vraies obtenues
sont 0,15, 0,3 et 0,4. Comme en partie 2.5.2 et 2.5.3, lors du retour a contrainte nulle des échantillons,
I’évolution de la déformation volumique est similaire a celle des éprouvettes déformées des matrices
réticulées a 0,3 de déformation vraie. Comme précédemment cette évolution particuliere indique une
diminution de la déformation axiale €33 plus rapide que celle des déformations axiales €11 et €,,. Cette
évolution est associée a la formation de cavités sous la forme de craquelures perpendiculaires a la
direction de traction lors de I'adoucissement structural. L’évolution observée dans les parties 2.5.2 et
2.5.3 pour les déformations a 0,6 et a 0,9, indiquant un changement dans la forme des cavités, de
crazes vers une forme de sphéres puis de tubes, n’est pas observée ici, I'ajout des nano-charges
diminuant I'allongement a la rupture de maniére trop importante pour permettre cette évolution.

Les tableaux II1.17 et 111.18 présentent les valeurs de déformation vraie résiduelle calculées pour les
différents échantillons.
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Tableau I11.17: Déformation vraie résiduelle des différents échantillons post mortem du nanocomposite chargé a 1 %m de KNG
180

Déformation vraie 0,15 0,3 0,4
Déformation vraie résiduelle 0,04 0,08 0,15

Tableau I11.18: Déformation vraie résiduelle des différents échantillons post mortem du nanocomposite chargé a 3 %m de KNG
180

Déformation vraie 0,15 0,3 0,4
Déformation vraie résiduelle 0,03 0,085 0,14

Les figures 11.74 et IIl.75 présentent les clichés WAXS des différentes éprouvettes déformées, les
mesures sont réalisées au centre des VER.

a)

c) d) / N

Figure Il1.74: cliché WAXS 2D des différentes éprouvettes pré déformées avec en a) €33=0, b) £33=0,04, c) €33=0,08, d)
£33=0,15, du nanocomposite chargé a 1%m de graphite KNG 180. Les fléches indiquent le sens de traction appliqué.
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Figure I11.75: cliché WAXS 2D des différentes éprouvettes pré déformées avec en a) €33=0, b) €33=0,03, c) €33=0,085, d)
€33=0,14, du nanocomposite chargé a 3%m de KNG 180. Les fleches indiquent le sens de traction appliqué.

Les 5 anneaux de diffraction caractéristiques de la maille a du polypropylene, représentant depuis le
centre du cliché les plans (110), (040), (130), (111) et (131), sont observés sur I'ensemble des clichés.
L'analyse des clichés a permis de mettre en évidence I'évolution de l'orientation des lamelles
cristallines. La figure 111.76 récapitule I'évolution des facteurs d’Hermans des deux matériaux. La
direction de références X pour le calcul des facteurs d’"Hermans est la direction de traction appliquée
aux éprouvettes.
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Figure 76: Evolution des facteurs d’Hermans des différentes directions cristallines avec la déformation vraie résiduelle des
nanocomposites chargés a a) 1 %m, et b) 3 %m de KNG 180.

Le nanocomposite chargé a 1%m de graphite KNG 180 montre a I’état initial des valeurs de facteurs
d’orientation nulles, indiquant I'absence d’orientation de la structure cristalline. Au contraire, le
nanocomposite chargé a 3%m montre une orientation initiale bien plus importante de sa
microstructure. Cette orientation est due a un probléme lors de I'injection des plaques.

Le nanocomposite chargé a 1%m montre une légere diminution de la valeur Fyx entre I'état initial et
I’éprouvette déformé a 0,04 de déformation vraie résiduelle, indiquant une orientation des lamelles
cristallines lors de la déformation viscoélastique et de I'adoucissement structural. Le matériau
présente ensuite une stabilisation des valeurs de facteurs d’Hermans, 'endommagement volumique
est donc le principal mécanisme de déformation du matériau lors de la déformation plastique. Au
contraire, aucune évolution significative des facteurs d’Hermans du nanocomposite chargé a 3%m avec
la déformation n’est observée. Le matériau montre donc une orientation initiale de sa microstructure
supérieure au nanocomposite chargé a 1%m, mais une absence d’orientation lors de la déformation
viscoélastique et plastique. Comme montré en figure 111.53, le nanocomposite chargé a 3%m de
graphite KNG 180 présente un endommagement volumique plus important que le nanocomposite
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chargé a 1%m. Les mécanismes d’orientation et 'endommagement volumique étant en concurrence,
I"absence d’orientation pour le nanocomposite a 3%m est cohérente. Aucune variation significative de
la diffraction des nano-charges de KNG 180 non traitées n’a été observée lors de la déformation des
matériaux.

La figure I1l.77 présente les taux de cristallinité estimés a partir des clichés WAXS 2D intégrés.
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Figure 1l1.77: Evolution du taux de cristallinité estimé par la déconvolution des diffractogrammes DRX

L’estimation du taux de cristallinité des éprouvettes déformées des variations peu significatives, I'écart
entre I'état initial et I'éprouvette la plus déformée n’étant que de 6% pour les deux matériaux. La
déformation vraie résiduelle maximale atteinte pour les deux matériaux est ici trop faible pour
permettre une dégradation de la structure cristalline.

L’analyse post mortem de ces deux matériaux met donc en évidence une différence importante dans
les micromécanismes d’orientation en fonction du taux de nano-charges. L'augmentation de la
concentration en carbone va ainsi impliquer une augmentation de I'orientation initiale de la
microstructure des matériaux, ainsi que de 'endommagement volumique lors de la déformation. Ces
changements s’accompagnent d’une absence de I'orientation de la structure lors de la déformation. Il
est donc intéressant de compléter ces résultats par une analyse par Raman in situ.

3.6.2 Analyses Raman in situ des échantillons chargés de nano-charge KNG 180 traitées et non
traitées

De la méme maniére que l'analyse des matrices réticulées présentée dans le chapitre 2, I'utilisation de
la spectroscopie Raman est un excellent outil de suivi in situ des micromécanismes de déformation des
matériaux polymeéres. Contrairement aux essais du chapitre 2, les essais ont été ici obtenus avec un
laser de longueur d’onde 488 nm. Cette longueur d’onde a été sélectionnée pour étudier la possibilité
d’analyser la nano-charge au sein de la matrice, car la plus adaptée a I'analyse des charges de graphite.
Malgré ce changement de longueur d’onde, les bandes vibrationnelles du graphite n’ont pas était
observées. Le montage expérimental a été modifié par I'utilisation du microscope Raman Labram,
permettant I'emploi de différentes longueurs d’onde. Un systeme d’autofocus a été employé pour
maintenir le focus du microscope en surface de I'échantillon lors de sa striction. Du fait du faible
volume analysé, seules les analyses avec polarisation du signal ont été réalisées afin d’étudier les
micromécanismes d’orientation des nanocomposites.

La figure 111.78 récapitule I'évolution du facteur d’orientation des lamelles cristallines pour les
nanocomposites chargés KNG 180 de référence. Les mesures ont été réalisées avec une polarisation
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alignée parallélement a la direction de traction, les intégrations sont réalisées de 800 cm™ § 1500 cm”
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Figure 11.78 : Evolution de I'indice Raman caractérisant I'orientation des chaines du PP des lamelles cristallines et de la
phase amorphe lors de la déformation des nanocomposites chargés KNG 180 a 1, 3 et 5 %m.

Une variation importante des facteurs d’orientation entre les matériaux est observée. Le
nanocomposite chargé a 1%m montre une augmentation du facteur d’orientation des chaines des
lamelles cristallines suivant la direction de traction lors de la déformation viscoélastique, avant de se
stabiliser lors de I'adoucissement structural et du plateau de plasticité. Le facteur d’orientation
augmente de nouveau gu’en fin de déformation plastique avant la rupture, le facteur d’orientation
maximal étant égal a 2,5, une valeur inférieure aux deux matrices réticulées analysées en partie 2.5.2
(3,4 pour la matrice CA 100 + THF 100 1:1, et 4,5 pour le CA 100 +T3000 1:1). Cette évolution indique
une diminution importante des mécanismes d’orientation par I’ajout de la nano-charge KNG 180, tout
en augmentant de maniere importante I'endommagement volumique. Les mécanismes
d’endommagement volumique par cavitation et les micromécanismes d’orientation sont des
mécanismes en opposition, cette évolution est donc ici cohérente et confirme les résultats d’analyses
post mortem (Cf partie 3.6.1).

Le nanocomposite chargé a 3%m présente un facteur d’orientation des chaines de la phase cristalline
initial supérieur au nanocomposite chargé a 1%m, ce qui est un résultat logique aux vues de I'analyse
des clichés de diffraction WAXS des nanocomposites. Une trés faible augmentation du facteur
d’orientation des chaines de la phase cristalline est observable lors de la déformation du
nanocomposite. Ces résultats sont en accord avec les résultats de I'analyse des échantillons post
mortem qui ont montré une absence de mécanismes d’orientation lors de la déformation.
L'augmentation de la concentration en carbone implique donc une diminution importante de
I'orientation de la structure cristalline lors de la déformation en favorisant les mécanismes de
cavitation, les cavités se formant préférentiellement a l'interphase matrice/charge. Ce résultat se
confirme avec le nanocomposite chargé a 5%m qui présente une valeur du facteur d’orientation des
chaines cristallines F. constante lors de la déformation. Cet impact des nano-charges sur les
micromécanismes d’orientation est certainement amplifié par la diminution de la réticulation des
matrices mise en évidence par FTIR, la réticulation étant nécessaire au mécanisme d’orientation
comme montré au chapitre 2 partie 2.5. La faible intensité des bandes vibrationnelles nécessaire au
critere d’orientation des chaines de polyéther n’a pas permis de réaliser cette mesure lors de I'analyse
des nanocomposites. L'influence du graphite sur I'orientation des polyéthers n’a pas pu étre suivie.
L'analyse du facteur d’orientation des chaines de la phase amorphe des nanocomposites montre une
absence d’orientation de la phase amorphe.
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De la méme maniéere, la figure IIl.79 regroupe I'évolution des facteurs d’orientation des phases
cristallines et amorphe pour le matériau chargé a 1 %m de KNG 180 traités par plasma, comparé au
matériau chargé a 1 %m de KNG 180.
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Figure 79: Evolution de I'indice Raman caractérisant I’orientation des chaines des lamelles cristallines et de la phase
amorphe lors de la déformation des nanocomposites chargés de graphite KNG 180 a 1 %m et de graphite KNG 180 traité par
plasma

Du fait du trés faible allongement a la rupture du matériau chargée KNG 180 traité par plasma, peu de
points ont pu étre obtenus. Comme pour le nanocomposite KNG 180, le nanocomposite renforcée par
des charges traitées montre une légére augmentation de la valeur du facteur d’orientation des chaines
de la phase cristalline lors de la déformation viscoélastique, avant de se stabiliser. La diminution
importante de la réticulation de la matrice suite a I'ajout des charges oxydées a potentiellement
diminué I'enchevétrement de la phase amorphe et le nombre de molécules de liens, ce qui explique
aussi I'absence de variation du facteur F.m caractérisant 'orientation des chaines de PP de la phase
amorphe. Ce changement associé a I'augmentation importante de I'endommagement volumique
induit par I'ajout de la nano-charge explique la rupture rapide du matériau.

3.7 Conclusions et perspectives

3.7.1 Conclusions

En conclusion de cette partie, il a été démontré que le procédé d’extrusion développé pour
I’élaboration des nanocomposites a permis d’atteindre les taux de charges visés, premiere difficulté
de I'élaboration d’un nanocomposite produit par mélange fondu. De la méme maniere, une bonne
dispersion des nano-charges, que ce soit du KNG 180 ou du KNG 180 traité, est atteinte pour des
concentrations comprises entre 1 et 5 %m. Trés peu d’agrégats, et seulement de petites tailles, sont
observés, tout comme un bon maintien du facteur de forme des nano-charges. Les concentrations
supérieures en KNG 180, 10 et 20 %m, montrent une importante agglomération des nano-charges,
sous la forme d’agrégats de plusieurs dizaines de um de diamétre, mais aussi une modification de la
morphologie des charges sous la forme de spheres, supprimant I'intérét du facteur de forme du
graphite, et créant des cavités au sein des nanocomposites. Cette formation d’agrégats se confirme
par I'analyse WAXS des matrices.

La fonctionnalisation de la charge de graphite a permis, en apportant les groupements oxygénés en
surface des charges, la création de liaisons covalentes avec la matrice. Ces liaisons covalentes,
associées a la diminution de I'épaisseur des charges, améne a une amélioration de la dispersion des
nano-charges. Malgré cette évolution aucun matériau n’a de distance entre charges suffisamment
petite pour permettre la percolation électrique. Cette absence de percolation se confirme par la
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mesure de la résistivité des matériaux, qui prouve leurs comportements isolants. Des pistes
d’améliorations seront discutées plus tard en perspective.

L'autre constat problématique est I'influence des différentes nano-charges sur la réticulation de la
matrice CA 100 + THF 100 1:1, visible par I'analyse FTIR. L’effet difféere de maniére importante entre
les deux nano-charges. Le KNG 180 limite la réticulation de la matrice en réduisant la réaction entre
les groupements MAH et NH,. Le KNG 180 traité posséde un effet plus important du fait de la réaction
des groupements amines avec les oxydes en surfaces des nano-charges, source potentielle de liaisons
covalentes.

Dans les deux configurations, on observe que I'ajout de la nano-charge va impacter positivement la
résistance thermique des matériaux, mais va aussi jouer le réle d’agent nucléant, impliquant une
augmentation du taux de cristallinité, et de la température de fusion des nanocomposites. Cet effet
est confirmé par I'analyse SSA des matériaux. On remarque aussi que cet effet est moins important
lorsque que la dispersion des charges se dégrade, la formation d’agrégats induisant une réduction de
la surface de contact entre charge et matrice, I’effet de nucléation est alors diminué.

L’analyse mécanique des différents matériaux aux petites et grandes déformations permet de mettre
en évidence |'effet des charges sur le comportement mécanique des matériaux. Les matériaux chargés
de KNG 180 présentent une augmentation de la résistance a la traction, mise en évidence par le
comportement vrai intrinseque, mais au prix de I'allongement a la rupture, conséquence a la fois de
I'ajout de la nano-charge et de la diminution de la réticulation. Une dégradation importante des
propriétés mécaniques est observée a partir de 5 %m de concentration en carbone, ce qui correspond
a la formation des premiers grands agrégats. L'ajout de la nano-charge, non seulement influence la
réticulation, mais aussi entraine une diminution importante des mécanismes d’orientation de la
structure cristalline lors de la déformation, tout en augmentant 'endommagement volumique. De la
méme maniéere, I'effet plus important des charges traitées sur la réticulation implique un retour de la
matrice a un comportement mécanique quasi fragile, malgré la création de liaisons covalentes avec la
matrice.

3.7.2 : Perspectives :

Plusieurs pistes d’améliorations du procédé d’élaboration et de la composition des nanocomposites
sont envisageables pour résoudre les différents problemes observés. Le principal probléme, I'impact
de la nano-charge sur la réticulation de la matrice peut étre corrigé par une modification du procédé
d’extrusion. Dans notre situation, I'ajout simultané de la nano-charge et de I'agent réticulant, la THF
100, explique la limitation de la réaction observée par FTIR. Il sera intéressant d’ajouter les deux
éléments de maniere séparée en deux points différents de I’extrusion. La THF 100 peut par exemple
étre ajoutée dans un premier temps avant une zone de mélange, assurant que la réticulation soit
compléte, la nano-charge pouvant étre ajoutée lors d’une étape ultérieure par la méme méthode
employée ici.

La comparaison des deux charges a permis de mettre en évidence I'amélioration de la dispersion de la
charge suite au traitement plasma, mais aussi I'insuffisance de I'exfoliation atteinte pour permettre la
percolation, I'amélioration du traitement est donc nécessaire. La méthode d’élaboration permettant
d’atteindre une bonne dispersion du carbone entre 1 et 5 %m, il est envisageable d’atteindre la
percolation électrique pour ces concentrations si une parfaite exfoliation de la charge vient a étre
obtenue. De la méme maniere, le greffage de groupements amine en surface des charges réalisées en
partie 3.1 et la création de liaisons covalentes observées pour les matériaux chargés KNG 180 traités
ouvrent des possibilités d’élaboration intéressante. L'objectif étant d’obtenir une charge suffisamment
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exfoliée et fonctionnalisée pouvant étre greffée avec de la polyéther-diamine. Les nano-charges
pourront alors étre employées en remplacement de I'agent réticulant.
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Conclusion générale et Perspectives:

Conclusion Générale:

L’objectif de ce travail de these a été I'élaboration et la caractérisation d’un nanocomposite a base de
polypropyléne chargé de nano-charges de graphite et/ou graphéne pour la réalisation d’un composite
multicouche métal/polymeére. Un tel composite feuillets pourra étre employé dans la construction
automobile ou plus généralement dans le domaine du transport, permettant un allégement de
structure et donc des économies d’énergie. Cet objectif se place dans la dynamique de transition
écologique. Ce nanocomposite doit présenter a la fois des propriétés mécaniques intéressantes,
notamment d’absorption de chocs, mais aussi une bonne adhésion aux surfaces métalliques, assurant
le maintien de la structure en feuillet, et une bonne propriété de conductivité thermoélectrique. Ces
dernieres propriétés sont particulierement importantes, car elles permettent I'emploi de méthodes de
mise en forme industrielle, comme le soudage a I'arc électrique.

La matrice de base sélectionnée pour |'élaboration de ce nanocomposite est le polypropyléne
isotactique greffé de groupements d’anhydride maléique (PP-g-MAH). Cette matrice a été choisie du
fait de la grande réactivité des groupements MAH avec les oxydes présents en surface des métaux,
permettant une bonne adhésion du polymeére sur le métal. Les groupements MAH présentent aussi
I'intérét d’améliorer la compatibilité de la chaine macromoléculaire du PP avec les différentes nano-
charges de carbone comme le graphite, permettant une meilleure dispersion et compatibilité de ces
derniéeres. Le PP-g-MAH présentant un comportement mécanique fragile, du fait des mécanismes de
rupture de chaines macromoléculaires impliqués par le greffage du MAH. Il a donc été nécessaire de
trouver une solution pour modifier de maniére importante les propriétés mécaniques de la matrice.

Une solution existant dans la littérature pour modifier efficacement les propriétés mécaniques d’une
matrice polymeére est la réticulation. La méthode de réticulation qui a été employée dans ce travail de
these se base sur la réaction possible entre les groupements MAH et les groupements amine. Les
chafnes macromoléculaires du PP-g-MAH possédant en moyenne plusieurs groupes MAH, I'utilisation
d’une molécule possédant plusieurs groupements amines libres permettent la formation d’un réseau
3D au sein de la matrice.

Deux molécules de polyéther-amine ont été sélectionnées pour réaliser la réticulation de deux PP-g-
MAH (greffés a 1 et 3 %m de MAH). Les deux molécules de polyéther présentent une structure
différente : la premiere est une diamine linéaire, la deuxieme une triamine. Le choix de ces molécules
se base sur différents résultats de la littérature sur la réaction de greffage des diamines au PP-g-MAH,
et sur la grande stabilité thermique de ces molécules, permettant de réaliser les différentes réactions
a I’état fondu du polypropyléne. La méthode d’élaboration choisie a été I'extrusion réactive. Cette
technologie permet une grande adaptabilité au niveau de I'élaboration, mais aussi une production de
matériaux en plus grande quantité et une bonne transposition au niveau industriel, I'un des objectifs
du nanocomposite final.

Trois configurations ont été testées, le PP-g-MAH a 1%m en MAH réticulé par la polyéther-diamine, le
PP-g-MAH a 1% réticulé par la polyéther-triamine et le PP-g-MAH a 3%m en MAH réticulé par la
polyéther-diamine. Chaque configuration ayant été réalisée pour différents ratios NH,:MAH, allant de
0,33:1a2:1. Les différents matériaux élaborés ont permis de mettre en évidence I'impact de la réaction
de réticulation sur les propriétés des matrices de PP-g-MAH, mais aussi l'importance de la
configuration sélectionnée (Taux initial en MAH, ratio NH,:MAH, structure de la molécule réticulante).

La réticulation des différentes matrices a dans un premier temps été démontrée par mesure de leurs
taux de gel. Une augmentation des valeurs de taux de gel a été observée pour chaque configuration
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entre les matériaux purs (a 0% de gel) et les matériaux réticulés en ratios molaires NH,:MAH croissants.
Cette mesure de taux de gel a mis en évidence d’'importantes variations entre les configurations, le PP-
g-MAH a 3%m réticulé par la polyéther-diamine présentant des valeurs trois fois plus élevées que le
PP-g-MAH a 1%m réticulé par la polyéther-diamine. La spectroscopie infrarouge a confirmé la
formation d’un réseau macromoléculaire au sein du PP-g-MAH, par I’évolution de l'intensité des
bandes vibrationnelles caractérisant le MAH, les amines, mais surtout les produits de leurs réactions,
les groupements amides et imides. Ces résultats ont confirmé la réticulation compléte des matrices au
ratio équimolaire, ainsi que I'exces de diamine au ratio supérieur a 1:1.

L'impact de la réticulation sur la microstructure des matrices a été analysé par WAXS, SAXS et DSC, via
la méthode de fractionnement thermique SSA. Les résultats ont mis en évidence une diminution de
I’épaisseur des lamelles cristallines majoritaires du PP d’autant plus importante que la réticulation des
matériaux est grande. En effet, la mobilité des chaines macromoléculaires du PP diminuant avec le
développement du réseau tridimensionnel, la cristallisation des lamelles cristallines les plus épaisses
est limitée en faveur de lamelles plus fines. Cette évolution de I'épaisseur des lamelles cristallines
s’accompagne d’une augmentation de la longue période des matrices. L'une des conséquences
problématiques de la réticulation des matrices polymeres semi-cristallines est une diminution de leur
taux de cristallinité impliqué par la diminution de la mobilité des chaines et de la plus grande viscosité.
Cet effet n’a été observé ici que dans le cas de la matrice PP-g-MAH a 3%m dans les configurations plus
réticulées, avec une chute de taux de cristallinité de 6% entre le matériau initial et la matrice au ratio
1:1. Il est donc possible de réticuler la matrice a 1%m de MAH sans diminuer son taux de cristallinité.

Le résultat le plus spectaculaire de la réticulation des matrices reste le changement de comportement
mécanique observé, allant du comportement fragile des matrices PP-g-MAH vierge a un
comportement ductile pour les matrices complétement réticulées. Les différentes matrices réticulées
en ratio équimolaire présentent des comportements différents, indiquant une fois encore I'importance
de I'architecture moléculaire de I'agent réticulant choisi. Le PP-g-MAH greffé a 3%m en MAH et réticulé
par la polyéther-diamine est le matériau présentant les propriétés mécaniques les moins
intéressantes, du fait de son trés faible endommagement volumique. Les deux matrices basées sur le
PP-g-MAH a 1%m présentent quant a elles des propriétés mécaniques proches avec une augmentation
importante de leurs allongements a la rupture, mais aussi de leurs endommagements volumiques. Il a
été observé une chute de la contrainte pour les matériaux présentant un ratio supérieur au 1:1, les
molécules de polyéther en exces jouant visiblement le réle d’agent plastifiant au sein des matrices.
Afin de mettre en évidence le rble de la réticulation dans ce changement de comportement
mécanique, les micromécanismes de déformation du PP-g-MAH a 1%, ainsi que des PP-g-MAH a 1%
réticulé par les deux agents réticulant en ratio équimolaire ont été étudiés.

Dans cet objectif, deux techniques expérimentales ont été utilisées : la spectroscopie Raman qui
permet des analyses in situ a la déformation mécanique, et la diffraction des rayons X via des analyses
post mortem d’échantillons pré-déformés. L’analyse Raman s’est basée sur différents travaux déja
existant sur la caractérisation des mécanismes d’orientation et d’endommagement volumique du
polypropyléne. Afin de compléter cette analyse, un nouveau critére caractérisant I'orientation des
chaines de polyéther au sein du polypropyléne a été proposé. Il emploi les intensités intégrées des
bandes vibrationnelles situées a 1045 et 1060 cm™ attribuées a des vibrations moléculaires propres
aux groupements THF et PPG structurant les molécules réticulantes. Le PP-g-MAH, du fait de sa faible
masse molaire moyenne, présente trés peu d’enchevétrements au sein de sa phase amorphe et par
conséquent peu de molécules de lien entre les lamelles cristallines. Lors d’'une déformation en traction,
la phase amorphe ne permet pas la transmission de la contrainte aux lamelles cristallines et la
formation des premieres cavités va impliquer la rupture rapide de I’échantillon. Au contraire, la
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réticulation du polymére permet la formation de liaisons de haute énergie entre les chaines
macromoléculaires au sein de la phase amorphe, augmentant la densité d’enchevétrements et le
nombre de molécules de lien, ce qui implique une meilleure transmission de la contrainte aux lamelles
cristallines et l'orientation des différentes phases. Le nouveau critere Raman caractérisant
I’orientation des polyéthers a permis de mettre en évidence I'importance de la réticulation dans ces
mécanismes, mais aussi une potentielle rupture d’'une partie des molécules de lien en début de
déformation plastique. La rupture de ces molécules permet l'initiation de I'endommagement
volumique, tout d’abord sous forme de craquelures, qui s’ouvrent pour finalement donner des cavités
sous la forme de tubes orientés dans la direction de traction. L'endommagement volumique constitue
le principal mécanisme de déformation lors de la premiére moitié du durcissement structural des
matériaux. En seconde partie de durcissement structural, quand la phase amorphe atteint un
allongement maximal de ses molécules de liens di au développement des cavités, 'endommagement
volumique se stabilise. Une orientation rapide de la phase cristalline ainsi qu’une fragmentation des
lamelles, indiquant la formation d’une structure fibrillaire, a été observée. La molécule de triamine,
d’une taille plus importante que la diamine, présente une sensibilité a la rupture moins importante ce
qui implique une formation de la structure fibrillaire plus rapide et une orientation plus importante
des chalnes de PP composant la phase cristalline. Ces différents résultats ont permis la détermination
des comportements mécaniques vrais intrinseques des deux matériaux.

La comparaison des différentes matrices a mis en évidence la grande variété de configuration et de
propriétés pouvant étre obtenue par ce procédé de réticulation. Le PP-g-MAH greffé a 1%m de MAH
et réticulé par la molécule de polyéther-triamine en ratio molaire NH,:MAH de 3:2, présente a la fois
des propriétés mécaniques intéressantes avec un allongement a la rupture important, mais aussi des
groupements amines NH; libres et pendants au sein de la matrice. Ce type de matériau pourra servir
ultérieurement de base a [I'élaboration d’autres matrices fonctionnalisées par I'emploi des
groupements amines. La matrice G 3015 (PP-g-MAH greffé a 3%m de MAH) réticulée par la molécule
de THF 100 (polyéther diamine) en ratio molaire NH,:MAH de 1:1, présente une structure cristalline
particuliére constituée de deux longues périodes orientées de maniére orthogonale, résultat de sa
grande viscosité induite par la réticulation. Finalement, la matrice CA 100 + THF 100 en ratio 1:1 est la
matrice offrant les meilleures caractéristiques pour I'élaboration des nanocomposites chargés GNP.
Elle présente a la fois un allongement a la rupture important, mais aussi un fort endommagement
volumique, propriété recherchée pour le nanocomposite final. De plus, cette matrice reste la plus
simple a élaborer et a mettre en forme. Elle a donc été sélectionnée pour I'élaboration des différents
nanocomposites.

L'analyse des résultats de la littérature sur I’élaboration des nanocomposites a mis en évidence la
nécessité de fonctionnaliser, mais surtout d’exfolier et de disperser les nano-charges de graphite pour
obtenir des nanocomposites aux propriétés mécaniques et thermoélectriques recherchées. Les
différentes méthodes d’élaboration qui existent aujourd’hui présentent toutes un certain nombre
d’avantages et d’inconvénients. D’'une maniére générale, la production d’'une grande quantité de
nano-charges impliquera une dégradation importante de leurs propriétés, qu’elle soit mécanique
et/ou électrique. Les méthodes permettant la production de nano-charges de haute qualité ne
permettent pas I'élaboration des quantités visées pour une production industrielle. De ce fait, une
nouvelle méthode de fonctionnalisation de nano-charges a été mise au point. Cette derniere se base
sur I’'emploi de décharges plasma pulsées en surface d’un liquide, dans notre cas de I'eau, dans laquelle
est dispersée la nano-charge de graphite initiale, le KNG 180. L’étude de ce traitement original a permis
de mettre en évidence que les décharges plasma en surface du liquide impliquent d’importants
changements du milieu réactionnel caractérisés par une chute importante du pH, une augmentation
de la conductivité, la formation d’espéces oxydantes et une augmentation importante de la
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température. Le regroupement de ces éléments associés aux trés fortes ondes de choc implique la
modification des nano-charges de graphite. Leur analyse apres traitement a montré que les décharges
ont permis une diminution de leurs épaisseurs au travers de I'exfoliation d’une partie de leurs plans
de graphéne, démontré par diffraction des rayons X, ainsi qu’une légere oxydation de leurs surfaces,
avec la présence supposée de groupements carbonyles et carboxyles, observés par analyses ATG. Ces
modifications s’accompagnent de la création de défauts au sein des feuillets confirmée par
spectroscopie Raman, mais en des proportions largement inférieures aux méthodes de traitement
chimique classiquement employées. Les nano-charges produites ont pu étre utilisées pour
|’élaboration des nanocomposites. Le greffage de diamine sur les charges par I'emploi des
groupements oxygénés en surface des feuillets a aussi été démontré comme possible.

Le procédé d’élaboration par extrusion réactive mis au point pour I’élaboration des matrices réticulées
a été modifié pour permettre I'ajout des nano-charges de carbone. Le graphite/graphéne étant
facilement dispersé dans le solvant mésityléne, tout comme la molécule de polyéther diamine, ce
dernier a été employé. La nano-charge, qu’elle ait subi ou non le traitement plasma, a été dispersée
avec I'agent réticulant dans le solvant, avant d’étre dispersée par ultrasons et d’étre introduite dans la
chambre d’extrusion. Un systeme de pompe et de piege sous azote, ajouté en fin d’extrusion, permet
I’extraction du mésityleéne avant la sortie de filiere.

Deux gammes de nanocomposites ont ainsi pu étre élaborées, chargées soit de nano-charges de
graphite KNG 180, soit de KNG 180 traité par plasma. La principale conséquence de I'ajout de la nano-
charge, gu’elle soit traitée ou non, est la diminution de la réticulation des matrices. Les nano-charges,
mélangées a I'agent réticulant ont limité la réaction de greffage des amines avec les greffons MAH du
PP. Cet effet a été mis en évidence par FTIR et son impact est plus important dans le cas des charges
traitées. L'explication proposée pour comprendre cette différence avec les charges initiales est la
réaction entre les amines de la polyéther-diamine et les oxydes en surface des charges traitées
favorisée encore par I'ajout de défauts issus du traitement plasma. Les groupements amines greffés
aux charges ne pouvant plus réagir avec les MAH du CA 100, la réaction de réticulation est donc plus
diminuée. En paralléle, la qualité de la dispersion des nano-charges a pu étre observée pour les deux
gammes de matériaux. Une bonne dispersion des charges est observée par MEB et TEM pour des
concentrations massiques entre 1 %m et 5 %m, ce qui est confirmé par les résultats de diffraction des
rayons X et d’ATG. On note aussi la bonne corrélation entre la qualité de la dispersion, la compatibilité
charge/matrice et les résultats de spectroscopie diélectrique dynamique. Une dégradation de la
dispersion est notée pour les concentrations supérieures a 5%m. De maniere intéressante, une
amélioration de la dispersion et de I'exfoliation des nano-charges suite au traitement par plasma est
observée, ce qui confirme l'importance du traitement des charges pour I'élaboration des
nanocomposites PP/GNP. Malgré cela, aucun des nanocomposites produits n’a présenté
d’amélioration importante de conductivité électrique, indiquant que I'exfoliation des charges de
graphite n’est pas suffisante pour assurer la percolation électrique pour les fractions massiques
étudiées sans agglomération.

La diminution de la réticulation impliquée par I'ajout des nano-charges a également diminué de
maniere importante I'allongement a la rupture des nanocomposites qui, quel que soit I'état de la
charge introduite, présentent ainsi une augmentation de 'endommagement volumique, mais une
chute importante de l'allongement a la rupture. Le nanocomposite présentant les meilleures
propriétés mécaniques notamment en termes de comportement vrai intrinséque est celui chargé a 3
%m de graphite non traité. Du fait de I'effet plus important de la charge traitée sur la réticulation, les
nanocomposites de cette gamme montrent, malgré la meilleure compatibilité charge/matrice
observée par spectroscopie diélectrique, une chute plus importante de I'allongement a la rupture, ainsi
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gu’un comportement se rapprochant d’'un comportement fragile avec I'augmentation du taux de
charges. Une analyse des effets des nano-charges sur les micromécanismes de déformation des
matrices a été entamée et les premiers résultats montrent que I'ajout de la nano-charge impacte
négativement [l'orientation des chaines macromoléculaires du PP tout en augmentant son
endommagement volumique.

Perspectives:

Comme décrit dans le chapitre 2, plusieurs configurations de réticulation d’une matrice de PP greffée
MAH ont été réalisées, en employant différentes structures de polyéther, comme agent réticulant. Du
fait des différences de propriétés, notamment mécaniques, observées dans les différentes
configurations, il serait intéressant de chercher a employer d’autres molécules, comme des diamines
linéaires au squelette purement carboné ou des molécules plus complexes a I'exemple des calixarénes
permettant d’apporter de nouvelles propriétés telles que la complexation d’ions de métaux lourds .
Cette derniere formulation est en cours de publication dans ACS Applied Polymer Materials.

Il serait aussi nécessaire de compléter I'analyse des micromécanismes de déformation des matrices
réticulées via des analyses de la déformation par diffraction de rayon X in situ afin d’étudier plus en
détail la formation de la structure fibrillaire lors du durcissement structural. D’autres pistes
d’amélioration des facteurs d’orientation Raman caractérisant I'orientation des différentes phases des
matrices sont aussi envisagées et feront prochainement |'objet d’une publication.

Le traitement des charges par plasma est encore ici simplement effleuré, d'autres configurations, par
variation des conditions expérimentales (atmosphére de décharge, type de milieu liquide, formes et
types de décharge) sont possibles et en cours. Il est nécessaire de pousser ce nouveau traitement pour
atteindre des épaisseurs de charges de plus en plus fines, jusqu’a atteindre si possible des mono-
feuillets de graphéne a la fonctionnalisation controlée. Le procédé fait pour le moment I'objet d’un
dépot de brevet qui sera suivi d’une publication.

De telles charges devront étre employées pour I'élaboration de nanocomposites par extrusion réactive
pour permettre la percolation a des concentrations inférieures a 5 %m, soit la concentration maximale
avant la formation d’agrégats dans le cas du procédé d’élaboration mise au point dans ce travail. La
possibilité de greffer les molécules pluri-aminées directement en surface des charges de carbone
oxydés, qui a été démontré comme possible, reste 'une des plus prometteuses pour améliorer la
dispersion des nano-charges et obtenir une réticulation optimale, en les utilisant comme des agents
réticulants.

Des changements du procédé d’extrusion réactive sont encore envisageables afin d’améliorer
I’élaboration des nanocomposites, notamment par un ajout décalé de I'agent réticulant et des nano-
charges, pour permettre a la fois la réticulation optimale de la matrice et la bonne dispersion de la
nano-charge.

L’analyse de I'impact des nano-charges sur les micromécanismes de déformation des nanocomposites
a été ici seulement abordée et demande a étre approfondie. Les analyses se sont pour le moment
limitées a I'’évolution des mécanismes d’orientation. L’évolution de 'endommagement volumique,
étape indispensable pour une compréhension compléte, reste a étre déterminée. Cette analyse est
réalisable par Raman in situ, comme pour les matrices réticulées, mais en adaptant la longueur d’onde.

De la méme maniere, I'analyse post mortem et in situ n’a pas permis de mettre en évidence la
décohésion matrice/nano-charge. Ce phénoméne responsable de I'augmentation importante de
I‘endommagement volumique pourra étre étudiée par des observations au MEB in situ comme cela a
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déja été réalisé par Poncgot (2009) dans le cas de PP et de charges minérales (CaCOs et p-talc). La
spectroscopie diélectrique ouvre aussi d’excellentes possibilités pour caractériser cette décohésion.
En effet, la spectroscopie diélectrique a présenté au cours de cette étude plusieurs résultats
intéressants dans I'analyse des différents nanocomposites, en mettant en évidence la compatibilité et
la qualité de l'interphase matrice/charge, et en présentant des corrélations intéressantes avec la
qualité de la dispersion de cette derniére. Il est envisageable d’adapter la spectroscopie diélectrique
dynamique de maniére in situ a la déformation mécanique, comme cela a été déja fait avec la
spectroscopie Raman, pour mettre en évidence les mécanismes de décohésion charge/matrice.
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Annexe A:

Cliché SAXS/WAXS des différents matériaux:

A.1.1 cliché SAXS des matériaux CA100 + THF 100, G3015 + THF 100 et CA 100 + T3000

Figure A.1 : Cliché SAXS et « cake » du matériau CA 100 pur

Figure A.2 : Cliché SAXS et « cake » du matériau CA 100 THF 100 1:3

Figure A.3 : Cliché SAXS et « cake » du matériau CA 100 THF 100 1:2
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Figure A.4 : Cliché SAXS et « cake » du matériau CA 100 THF 100 2:3

Figure A.5 : Cliché SAXS et « cake » du matériau CA 100 THF 100 1:1

Figure A.6 : Cliché SAXS et « cake » du matériau CA 100 THF 100 3:2

Figure A.7 : Cliché SAXS et « cake » du matériau CA 100 THF 100 2:1
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Figure A.8 : Cliché SAXS et « cake » du matériau G3015 THF 100 1:3

Figure A.9 : Cliché SAXS et « cake » du matériau G3015 THF 100 1:2

Figure A.10 : Cliché SAXS et « cake » du matériau G3015 THF 100 2:3

266



Annexes

Figure A.11 : Cliché SAXS et « cake » du matériau G3015 THF 100 1:1

Figure A.12 : Cliché SAXS et « cake » du matériau G3015 THF 100 2:1

Figure A.13 : Cliché SAXS et « cake » du matériau CA 100 T3000 1:3

Figure A.13 : Cliché SAXS et « cake » du matériau CA 100 T3000 1:2
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Figure A.14 : Cliché SAXS et « cake » du matériau CA 100 T3000 2:3

Figure A.15 : Cliché SAXS et « cake » du matériau CA 100 T3000 1:1

Figure A.16 : Cliché SAXS et « cake » du matériau CA 100 T3000 3:2
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A.1.2 Cliché WAXS et intégration azimutale des matrices réticulés et nanocomposite:
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Figure A.17 : Cliché WAXS 2D du CA 100 et profile azimutale des plans de diffraction (110) et (040) du polypropylene.
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Figure A.18 : Cliché WAXS 2D du CA 100 THF 100 1:3 et profile azimutale des plans de diffraction (110) et (040) du
polypropyléne.
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Figure A.19 : Cliché WAXS 2D du CA 100 THF 100 1:2 et profile azimutale des plans de diffraction (110) et (040) du
polypropyléne.
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Figure A.20 : Cliché WAXS 2D du CA 100 THF 100 2:3 et profile azimutale des plans de diffraction (110) et (040) du
polypropyléne.
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Figure A.21 : Cliché WAXS 2D du CA 100 THF 100 1:1 et profile azimutale des plans de diffraction (110) et (040) du
polypropyléne.
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Figure A.22 : Cliché WAXS 2D du CA 100 THF 100 3:2 et profile azimutale des plans de diffraction (110) et (040) du
polypropyléne.
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Figure A.23 : Cliché WAXS 2D du CA 100 THF 100 2:1 et profile azimutale des plans de diffraction (110) et (040) du
polypropyléne.
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Figure A.24 : Cliché WAXS 2D du CA 100 THF 100 2:1 et profile azimutale des plans de diffraction (110) et (040) du

polypropyléne.
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Figure A.25 : Cliché WAXS 2D du CA 100 T3000 1:3 et profile azimutale des plans de diffraction (110) et (040) du
polypropyléne.
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Figure A.26 : Cliché WAXS 2D du CA 100 T3000 1:2 et profile azimutale des plans de diffraction (110) et (040) du
polypropyléne.
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Figure A.27 : Cliché WAXS 2D du CA 100 T3000 2:3 et profile azimutale des plans de diffraction (110) et (040) du
polypropyléne.

] — (110)
N _

—— (040)

100 150 200 250 300 350
Angle azimutale (°)

Intensité (U.A)
1

Figure A.28: Cliché WAXS 2D du CA 100 T3000 1:1 et profile azimutale des plans de diffraction (110) et (040) du
polypropyléne.
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Figure A.29: Cliché WAXS 2D du CA 100 T3000 3:2 et profile azimutale des plans de diffraction (110) et (040) du
polypropyléne.
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Figure A.30: Cliché WAXS 2D du G3015 et profile azimutale des plans de diffraction (110) et (040) du polypropyléene.

—(110)
—— (040)
<
2
2
%
c
[]
E
T T T T T T T T T T T T T T
0 50 100 150 200 250 300 350

Angle azimutale (°)

Figure A.31: Cliché WAXS 2D du G3015 THF 100 1:3 et profile azimutale des plans de diffraction (110) et (040) du
polypropyléne.
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Figure A.32: Cliché WAXS 2D du G3015 THF 100 1:2 et profile azimutale des plans de diffraction (110) et (040) du

polypropyléne.
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Figure A.33: Cliché WAXS 2D du G3015 THF 100 2:3 et profile azimutale des plans de diffraction (110) et (040) du

polypropyléne.
<
3 -
o
L
—(110)
(040)
0 50 100 150 200 250 300 350

Angle azimutale (°)

Figure A.34: Cliché WAXS 2D du G3015 THF 100 1:1 et profile azimutale des plans de diffraction (110) et (040) du
polypropyléne.
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Figure A.35: Cliché WAXS 2D du G3015 THF 100 2:1 et profile azimutale des plans de diffraction (110) et (040) du

polypropyléne.
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Figure A.36: Cliché WAXS 2D du CA 100 THF 100 1 :1 KNG 180 1%m et profile azimutale des plans de diffraction (110) et
(040) du polypropyléne.
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Figure A.37: Cliché WAXS 2D du CA 100 THF 100 1 :1 KNG 180 3%m et profile azimutale des plans de diffraction (110) et
(040) du polypropyléne.
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Figure A.38: Cliché WAXS 2D du CA 100 THF 100 1 :1 KNG 180 5%m et profile azimutale des plans de diffraction (110) et
(040) du polypropylene.
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Figure A.39: Cliché WAXS 2D du CA 100 THF 100 1 :1 KNG 180 10%m et profile azimutale des plans de diffraction (110) et
(040) du polypropyléne.
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Figure A.40: Cliché WAXS 2D du CA 100 THF 100 1 :1 KNG 180 20%m et profile azimutale des plans de diffraction (110) et
(040) du polypropyléne.
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Figure A.41: Cliché WAXS 2D du CA 100 THF 100 1 :1 KNG 180 traité 1%m et profile azimutale des plans de diffraction (110)
et (040) du polypropyléene.
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Figure A.42: Cliché WAXS 2D du CA 100 THF 100 1 :1 KNG 180 traité 3%m et profile azimutale des plans de diffraction (110)
et (040) du polypropylene.
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Figure A.43: Cliché WAXS 2D du CA 100 THF 100 1 :1 KNG 180 traité 5%m et profile azimutale des plans de diffraction (110)
et (040) du polypropylene.
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Figure A.44 : profil azimutal du plan de diffraction (002) du graphite hexagonal des nanocomposites chargés KNG 180 non
traités.

A.1.3 Eprouvette déformé pour analyse Post mortem :
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Figure A.45: Cliché WAXS 2D du CA 100 THF 100 1:1 déformé a €33=0,3 et profile azimutale des plans de diffraction (110) et
(040) du polypropyléne.
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Figure A.46 : Cliché WAXS 2D du CA 100 THF 100 1:1 déformé a €33=0,6 et profile azimutale des plans de diffraction (110) et
(040) du polypropyléne.
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Figure A.47 : Cliché WAXS 2D du CA 100 THF 100 1:1 déformé a £33=0,9 et profile azimutale des plans de diffraction (110) et
(040) du polypropylene.
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Figure A.48 : Cliché WAXS 2D du CA 100 THF 100 1:1 déformé a €33=1,2 et profile azimutale des plans de diffraction (110) et
(040) du polypropylene.
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Figure A.49 : Cliché WAXS 2D du CA 100 THF 100 1:1 déformé a €33=1,5 et profile azimutale des plans de diffraction (110) et
(040) du polypropyléne.
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Figure A.50 : Cliché WAXS 2D du CA 100 T3000 1:1 déformé a £33=0,3 et profile azimutale des plans de diffraction (110) et

(040) du polypropylene.
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Figure A.51 : Cliché WAXS 2D du CA 100 T3000 1:1 déformé a €33=0,6 et profile azimutale des plans de diffraction (110) et
(040) du polypropyléne.
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Figure A.52 : Cliché WAXS 2D du CA 100 T3000 1:1 déformé a €33=0,9 et profile azimutale des plans de diffraction (110) et
(040) du polypropyléne.
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Figure A.53 : Cliché WAXS 2D du CA 100 T3000 1:1 déformé a €33=1,2 et profile azimutale des plans de diffraction (110) et

(040) du polypropylene.
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Figure A.54: Cliché WAXS 2D du CA 100 THF 100 1:1 KNG 180 1% m déformé a €33=0,15 et profile azimutale des plans de
diffraction (110) et (040) du polypropyléne.
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Figure A.55: Cliché WAXS 2D du CA 100 THF 100 1:1 KNG 180 1% m déformé a €33=0,3 et profile azimutale des plans de
diffraction (110) et (040) du polypropyléne.
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Figure A.56: Cliché WAXS 2D du CA 100 THF 100 1:1 KNG 180 1% m déformé a €33=0,4 et profile azimutale des plans de
diffraction (110) et (040) du polypropylene.
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Figure A.57: Cliché WAXS 2D du CA 100 THF 100 1:1 KNG 180 3% m déformé a €33=0,15 et profile azimutale des plans de
diffraction (110) et (040) du polypropyléne.
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Figure A.58: Cliché WAXS 2D du CA 100 THF 100 1:1 KNG 180 3% m déformé a €33=0,3 et profile azimutale des plans de
diffraction (110) et (040) du polypropyléne.
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Figure A.59: Cliché WAXS 2D du CA 100 THF 100 1:1 KNG 180 3% m déformé a €33=0,4 et profile azimutale des plans de
diffraction (110) et (040) du polypropylene.
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Annexe B :

Programmation sous Matlab 7

Déconvolution des spectres Raman In-Situ :

close all ; clear all ;
warning('off', '"MATLAB:interpl:UsePCHIP'")
tic

$"combien" is the number of spectra to fit
$combien = 0 to take all the spectra

combien=0;

$number of the first spectrum
spectrel=1l;

$"ecrire" is to save the result

%ecrire = 2 if you want to save it when combien=1
%ecrire = 1, if you want to save it when combien=0
%ecrire = 0, no saving

ecrire=1;

feuille=2;

ptol=0.1; %maximum position difference between two successive spectra (cm-1)
1tol=0.1; %maximum fwhm difference between two successive spectra (cm-1)

$file openning and separation of wavenumber (Xp) / intensity (Yp)
filename="'name'; %$file name (don't put the extension here)
extension="'.xlsx'; %extension of the readed file
dossier='C:\Chemin\"'; %path to the folder that contains the file
A=x1lsread([dossier, filename], 1) ;

Xp=flipud(A(l:end,1));

Yp=flipud(A(l:end,2:end));

%$lower bound, upper bound, starting valuer for each vibrational band

$parameters : [intensity, position, width, P7 factor]

Imax= (max (Yp(:,1))-min(Yp(:,1)))/1.5;

peak0low=[0,805,0,0]; peakOup=[50000,811,30,1]; peakOstart=[Imax/1.5,808,4.5,0.4];
peakllow=[0,828,0,0]; peaklup=[50000,837,30,1]; peaklstart=[Imax/5,835,9.5,0];

[

[
peak2low=[0,839,0,0]; peak2up=[50000,845,30,1]; peak2start=[Imax/2.5,842,4.3,0.42];
peak3low=[0,897,0,0]; peak3up=[50000,903,30,1]; peak3start=[Imax/3,900,3.2,0];
peak4low=[0,938,0,0]; peakd4up=[50000,944,30,1] ; peakdstart=[Imax/3,941,3.15,0.1]1;
peak5low=[0,970,0,0]; peak5up=[50000,976,30,1] ; peakbSstart=[Imax/2,973,9.9,0];
peak6low=[0,994,0,0]; peak6bup=[50000,1003,30,1] ; peak6start=[Imax/3,998,5.5,01];
peak7low=[0,1020,3,0];peak7up=[50000,1045,5,1]; peak7start=[Imax/3.5,1034,3.8,0.15];
peak8low=[0,1058,0,0];peak8up=[50000,1062,6,1]; peak8start=[Imax/3,1060.9,3.4,0.07];

[ 1

peak9low=[0,1038,0,0];peak9up=[50000,1048,30,1]; peak9start=[Imax/3,1043,10.1,0.07];

$points to put at zero for to eliminate the base line

inc=(max (Xp) -min (Xp)) /size (Xp,1); %$spectral resolution (cm-1)

$These are the points use for the baseline, feel free to change them and use your own
ptsbl=[min(Xp) 776 778 781 910 950 982 1020 1090 max(Xp)]l; %en cm-1
pts=round ( (ptsbl-min (Xp))/inc)+1l; S%conversion of ptsbl from cm-1 to colomn number

°
% above parameters to change
©999000900000000000090009000090009000900090000900090009000090000900090000900009000000090900000
OOO©OOOOO0OOOOOOOOOOOOOOOOOOOOOOOOOOOOOO0OOOO0OOOOOOOOOOOOOOOOOOOOO0O0OOOOOOOOOOODOOOOOOODDOO©
999900009000090992920099009000

5%%5%5%%%5%5%5%%%5%5%%5%5%5%%55%5%5%%

%calcul du nombre de spectres dans le fichier (si combien=0)
S=size (Yp);
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if combien==
nbspectres=S(1,2);

else nbspectres=combien;
end

$pré-allocation de la matrice Result (50=nombre de bandes * 5)
Result=zeros (nbspectres, 101);

$%$%$PSEUDO VOIGT : x*lorentzienne+(l—x)*gaussienne

LGO="A00* ( (1-A03) * (exp (-log (2) * ((x-A01) /A02) .~2) ) +A03/ (1+ ( (x-A0L) /A02) .~2)) ';
LGL="A10* ( (1-A13) * (exp (-log (2) * ((x-Al1l) /AL2) .~2))+A13/ (1+ ((x-All) /Al2) .~2))"';
LG2="A20%* ( (1-A23) * (exp (~log (2) * ((x-A21) /A22) .~2) ) +A23/ (1+ ((x-A21) /A22) .~2)) ';
LG3="A30* ((1-A33) * (exp (-log (2) * ((x-A31) /A32) ."2) ) +A33/ (1+ ((x-A31) /A32) .~2)) ';
LG4="240* ((1-A43) * (exp (-log (2) * ((x-A41) /AA2) .~2) ) +A43/ (1+ ((x-A41) /R42) .~2)) ';
LG5="A50%* ( (1-A53) * (exp (-log (2) * ((x-A51) /A52) .~2) ) +A53/ (1+ ( (x-A51) /A52) .~2)) ';
LG6="A60* ( (1-A63) * (exp (~log (2) * ((x-A61) /A62) .~2) ) +A63/ (1+ ( (x-A6L) /A62) .~2)) ';
LG7="A70% ( (1-A73) * (exp (-log (2) * ((x-A71) /AT2) .~2) ) +A73/ (1+ ((x-AT1) /AT2) .~2)) ';
LG8="A80* ( (1-A83) * (exp (~log (2) * ((x-AB1) /A82) .~2) ) +A83/ (1+ ( (x-A8L) /A82) .~2))';
LG9="A90* ( (1-A93) * (exp (-log (2) * ((x-A91) /A92) .~2) ) +A93/ (1+ ( (x-A9L) /A92) .~2)) ';

FGL=[LGO, '+',LGl, '+',LG2,"'+',LG3,"'+',LG4, '+',LG5, '+',LG6, '+',LG7,"'+',LG8, "+',LGY];
for s=spectrel:spectrel+nbspectres-1

$%%LIGNE DE BASE

ycorr=bf (Yp(:,s),pts,1ll, "pchip');

$ycorr=bf (Yp(:,s),pts,1l1l, '"pchip', 'confirm'); S%confirm pour visualiser la ligne de
base

Yp2(:,1)=ycorr;

Yp3=Yp2;

%$si points < 0 alors point=0
for i=l:size(¥p2,1)
Yp2(i,1)=Yp3(i,1)+10;
if Yp2(i,1)<0
Yp2(i,1)=0;
end
end

%%%DECONVOLUTION, CONDITIONS INITIALES

if s>1 && nbspectres>l
%avec écart max sur la position, largeur et facteur p7

peakOlow=[0,A0l-ptol,A02-1tol, 0] ; peakOup=[500000,A01+ptol,A02+1tol, 1] ;
peakOstart=[A00,A01,A02,A03];

peakllow=[0,All-ptol,Al2-1tol,0] ; peaklup=[500000,A1l1+ptol,Al2+1tol, 1] ;
peaklstart=[Al10,A11,A12,A13];

peak2low=[0,A21-ptol,A22-1tol, 0] ; peak2up=[500000,A21+ptol,A22+1tol, 1] ;
peak2start=[A20,A21,A22,A23];

peak3low=[0,A31-ptol,A32-1tol,0] ; peak3up=[500000,A31+ptol,A32+1tol, 1] ;
peak3start=[A30,A31,A32,A33];

peakd4low=[0,A4l-ptol,Ad42-1tol,0] ; peak4up=[500000,A41+ptol,Ad42+1to0l, 1] ;
peakdstart=[A40,A41,A42,A43];

peak5low=[0,A51-ptol,A52-1to0l, 0] ; peak5up=[500000,A51+ptol,A52+1tol, 1] ;

peakbstart=[A50,A51,A52,A53];
peak6low=[0,A6l-ptol,A62-1tol,0] ; peak6up=[500000,A61+ptol,A62+1tol, 1] ;
peak6start=[A60,A61,A62,A63];

peak7low=[0,A71l-ptol,A72-1tol,0] ; peak7up=[500000,A71+ptol,A72+1tol, 1] ;
peak7start=[A70,A71,A72,A73];

peak8low=[0,A8l-ptol,A82-1tol,0] ; peak8up=[500000,A81+ptol,A82+1tol, 1] ;
peak8start=[A80,A81,A82,A83];

peak9low=[0,A91-ptol,A92-1to0l, 0] ; peak9up=[500000,A91+ptol,A92+1tol, 1] ;
peak9start=[A90,A91,A92,A93];

end

$poids sur chaque point: mieux fitter les valeurs de + forte intensité

% poids=log (Yp2+1l)+log (mean (Yp2));
poids=log (Yp2+1);
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fo=fitoptions ('Method', 'Nonlinea
'Weights'
'MaxFunEvals', 100
'MaxIter', 60000,
'"TolFun', 10e-6,
'TolX',10e-6,

rLeastSquares',

,poids, ...

000,

'Lower', [peakOlow,peakllow,peak2low,peak3low,peakdlow,peakblow, peakblow,peak77low, pe

ak8low,peak9low], ...

'Upper', [peakOup, peaklup, peak2up, peak3up, peakdup, peakbup, peakoup, peak7up, peak8up, pe

ak9low],

'StartPoint’',
késtart,peak7start, peak8start, pe
'Robust', '"Bisquar

ft=fittype (FGL, 'coefficients"', {

[fitobject,gof]l=fit (Xp,Yp2, ft) ;

$réattribution des valeurs du fit

AQOO=coeff(1,1) ; AOl=coeff(1,2) ; AO02=coeff(1,3) ; A03=coeff(1,4);
AlO=coeff(1,5) ; All=coeff(1l,6) ; Al2=coeff(l,7) ; Al3=coeff(1,8);
A20=coeff (1,9) ; A2l=coeff(1,10) ; A22=coeff(1l,11) ; A23=coeff (1,12);
A30=coeff(1 13) ; A3l=coeff(1,14) ; A32=coeff(1,15) ; A33=coeff(l,16);
A40=coeff (1,17) ; Adl=coeff(1,18) ; Ad2=coeff(1,19) ; Ad43=coeff (1,20);
A50=coeff (1,21) ; AS5l=coeff(1l,22) ; Ab52=coeff(1,23) ; Ab3=coeff(1l,24);
A60=coeff (1,25) ; A6l=coeff(1,26) ; A62=coeff(l,27) ; A63=coeff (1,28);
A70=coeff(1,29) ; AT7l=coeff(1,30) ; A72=coeff(1,31) ; A73=coeff(1,32);
A80=coeff (1,33) ; A8l=coeff(1,34) ; A82=coeff(1l,35) ; A83=coeff(l,36);
A90=coeff(1,37) ; A9l=coeff(1,38) ; A92=coeff(1,39) ; A93=coeff(1,40);
$création des pearson VII pour le calcul de l'aire et le tracé des courbes
x=Xp;

LGO=A00* ( (1-A03) * (exp(-log(2)* ( (x-A01) ./A02) ."2))+A03./ (1+ ((x-A01) ./A02) ."2)
LG1=A10* ((1-A13)* (exp(-log(2)* ((x-All)./Al2) .72))+A13./(1+((x-All)./Al12)."2)
LG2=A20%* ((1-A23) * (exp (-log (2) * ((x-A21) ./A22) ."2))+A23./ (1+ ((x-A21) ./A22) ."2)
LG3=A30* ((1-A33) * (exp(-log (2) * ( (x-A31) ./A32) .72))+A33./ (1+ ((x-A31) ./A32) ."2)
LG4=RA40* ((1-A43) * (exp (-log (2) * ((x-A41) ./A42) .~2))+A43./ (1+ ((x-A41l) ./R42) ."2)
LG5=A50* ( (1-A53) * (exp (-log (2) * ( (x-A51) ./A52) .72))+A53./ (1+ ((x-A51) ./A52) ."2)
LG6=A60* ( (1-A63) * (exp (-log (2) * ((x-A61) ./A62) ."2))+A63./ (1+((x-A61)./A62) ."2)
LG7=AT70* ((1-A73) * (exp (-log (2) * ((x-A71) ./AT72) ."2))+AT73./ (1+ ((x=-AT71)./A72) ."2)
LG8=A80* ( (1-A83) * (exp (-log (2) * ((x-A81) ./A82) ."2))+A83./ (1+((x-A81)./A82)."2)
LG9=A9%0* ((1-A93) * (exp (-log (2) * ((x-A91) ./A92) ."2))+A93./ (1+ ((x-A91) ./A92) ."2)
F=LGO+LG1+LG2+LG3+LG4+LG5+LG6+LG7+LG8+LGY

%$$SRESULT

Result (s,1)=A00 ; Result (s, 2)=A01 ; Result (s, 3)=A02 ; Result (s,4)=A03
Result (s, 5)=trapz (LGO) ;

Result (s, 6)=A10 ; Result (s, 7)=A11 ; Result (s, 8)=A1l2 ; Result (s, 9)
Result(s 10)=trapz (LG1);

Result (s,11)=A20 ; Result (s,12)=A21 ; Result (s,13)=A22 ; Result (s,14)=A23
Result (s, 15)=trapz (LG2) ;

Result (s,16)=A30 ; Result (s,17)=A31 ; Result (s,18)=A32 ; Result (s,19)=A33
Result (s, 20)=trapz (LG3) ;

'AQQ0"',

ak9low],
e');

'AQ1', 'AO2"',
'A1O0', "Al1", 'A12", "
'A20','A21"','A22","
'A30',"A31"','A32","
'A40',"A41", "A42 "
'A50',"A51"', 'A52","
'AG0',"AG1l', 'AG2", "
'A70','A71",'AT72","
'AB0','A81"','AB2","
'A90','A91"', 'AO2","
},'options', fo);

'A03"',

Al3',
A23"',
A33"',
A437,
A53"',
AG3"',
AT73',
A83"',
AS3',

coeff=coeffvalues (fitobject) ;

=Al3

[peakOstart,peaklstart,peak2start,peak3start,peakdstart, peakbstart, pea

’
’
’

’
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Result (s, 21)=A40 ;
Result (s, 25)=trapz (LG4) ;
Result (s,26)=A50 ;
Result (s, 30)=trapz (LGHS) ;
Result (s, 31)=A60 ;
Result (s, 35)=trapz (LG6) ;
Result (s, 36)=A70 ;
( )
( )
( )
( )
( )
( )

Result (s, 40)=trapz (LG7) ;
Result (s,41)=A80 ;
Result (s, 45)=trapz (LG8) ;
Result (s,46)=A90 ;
Result (s, 50)=trapz (LGI) ;
Result (s, 51)=trapz(F);

s $#0k<NOPTS>
toc

end

Result (s, 22)=RA41
Result (s,27)=A51
Result (s, 32)=A61
Result (s, 37)=A71
Result (s, 42)=A81

Result (s, 47)=A91

; Result (s, 23)=A42 ;
; Result (s,28)=A52 ;
; Result (s, 33)=A062 ;
; Result (s, 38)=A72 ;
; Result (s, 43)=A82 ;

; Result (s, 48)=A92 ;

%écriture dans l'excel, uniquement si tous les spectres

if ecrire==1 && combien==

xlswrite ([dossier, filename],Result, feuille, 'A2")
H=char ('Intensité 0','Position O','FWHM 0','L/G 0','Aire 0','Intensité 1',6 'Position
1','FWHM 1','L/G 1','Aire 1','Intensité 2','Position
2','Intensité 3','Position 3','FWHM 3','L/G 3','Aire
4','"FWHM 4','L/G 4','Aire 4','Intensité 5','Position

5','Intensité 6','Position ©6','FWHM

6','L/G 6','Aire

7','"FWHM 7','L/G 7','Aire 7','Intensité 8','Position
8','Intensité 9','Position 9','FWHM 9','L/G 9', 'Aire 9', 'intégrale');

G=cellstr (H);

x1lswrite ([dossier, filename],G', feuille, 'A1l")

end

Result (s,24)=A43 ;
Result (s,29)=A53 ;
Result (s, 34)=A63 ;
Result (s, 39)=A73 ;
Result (s, 44)=A83 ;

Result (s, 49)=A93 ;

(combien=0) et ecrire=1

2',"FWHM 2','L/G 2','Aire
3','"Intensité 4','Position
5','"FWHM 5','L/G 5','Aire
6','Intensité 7','Position
8','"FWHM 8','L/G 8','Aire

$tracé des courbes (expérimental + somme des pearsons/ + pearsons?/ individuelles)

if nbspectres==

plot(x,F,'r',Xp,Y¥Yp2,'k',x,LG60,"'g',x,LGL,"'g',x,0LG2,"'g',x,LG3,"'9g',x,LG4,"'g',x,LG5, "'g"
IXILG6I ’g’IXILG7I vg'IXILG8I vg'IXILGgl 'g')

end

if ecrire==2 && nbspectres==
extension='.xlsx"';

COURBE=[Xp Yp2 F LGO LGl LG2 LG3 LG4 LG5 LG6 LG7 LG8 LG9];
xlswrite ([dossier, filename,extension], COURBE, feuille, 'A2")

H=char ('Nombre

donde', '"Intensité

totale’',

'Intensité

fittée','LGO','LG1', 'LG2','LG3"',"'LG4"', 'LGS5"', 'LG6', 'LGT7"', "LG8', 'LGI9 ") ;

G=cellstr (H);

xlswrite ([dossier, filename,extension],G', feuille, 'A1l")

end

toc
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Annexe C:

Résultats de I'analyse diélectrique Dynamique
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Figure A.60 : Spectre diélectrique €’ et €”” en fonction de la fréquence du matériau CA 100 THF 100 1:1
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Figure A.61 : Spectre diélectrique €’, €”, et Tan & en fonction de la fréquence du matériau CA 100 THF 100 1:1 KNG 180 1%m
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Figure A.61 : Spectre diélectrique €’, €”, et Tan & en fonction de la fréquence du matériau CA 100 THF 100 1:1 KNG 180 3%m
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Figure A.62 : Spectre diélectrique €’, €”, et Tan 6 en fonction de la fréquence du matériau CA 100 THF 100 1:1 KNG 180 5%m
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Figure A.64: Spectre diélectrique €’, €”, et Tan 6 en fonction de la fréquence du matériau CA 100 THF 100 1:1 KNG 180 20%m
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Figure A.67 : Spectre diélectrique €’, €”, et Tan & en fonction de la fréquence du matériau CA 100 THF 100 1:1 KNG 180 traité

5%m
B Composite
CA5_130°C CA5_130°C _— :y"m
'.'.\ 1 MWS
10 T (3
] ﬁﬁlmlgi(:sne . -- -Cconduction
EP_ 0,1 . <. R
MWS
% n Te
g € 0,01 ..
1E-3 R
1 1E-4 -
T0° 107 0 T0° 10° 107 107 10°
Frequency (Hz) Frequency (Hz)

Figure A.68 : Exemple de la déconvolution des spectres diélectriques €’ et €”, ici du nanocomposite chargé a 5 %m de KNG
180 traités. Mise en évidence de la polarisation de I’électrode, de la relaxation MWS et des relaxations du PP.
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Elaboration et caractérisation d’une matrice polypropyléne chimiquement modifiée et chargée GNP/graphéne
fonctionnalisés

Elaboration and characterization of a chemically modified polypropylene matrix re-inforced with functionalized
GNP / graphene

Résumé :

Au cours de la derniére décennie, la prise de conscience écologique a fortement impacté les domaines de la recherche et de I'industrie.
Pour diminuer la production de gaz a effet de serre, ainsi que la consommation en ressources premieres, de nombreux changements sont
a apporter au mode de production et de consommation humaine. Dans le domaine des transports, plusieurs pistes de recherche sont
possibles, comme l'allégement des structures, permettant une économie d’énergie. L'une des meilleures pistes pour permettre cet
allégement est I'élaboration de nouveaux matériaux composites métal/polymeére. La partie organique d’un tel composite doit présenter
une bonne adhésion aux surfaces métalliques, de bonnes propriétés mécaniques, notamment d’endommagement volumique, mais aussi
de conductivité thermoélectrique. L'objectif de ce travail de these est I'élaboration d’une telle matrice par I'emploi de procédé facilement
transposable a I’échelle industrielle.

Afin d’assurer I'adhésion aux surfaces métalliques, la matrice sélectionnée pour I'élaboration de ce multimatériau est le polypropylene
greffé anhydride maléique (PP-g-MAH.) Cette matrice de départ, grace a ses greffons MAH, présente des propriétés chimiques trés
intéressantes au détriment de ses propriétés mécaniques. Afin de contourner ce probléme, une nouvelle méthode de réticulation du PP-
g-MAH par I'emploi de polyéther amine (double et triple) a été développée. Plusieurs configurations de réticulation ont été réalisées par
extrusion réactive. L’évolution de la réticulation suivant le type d’élaboration et son impact sur la microstructure et les propriétés
mécaniques des matrices ont été déterminés. Le principal changement obtenu est le passage d’un comportement mécanique fragile a un
comportement ductile. Ce changement de propriété a été analysé de maniére post mortem et in situ a un essai de traction uniaxial, ce qui
a permis de mettre en évidence I'impact de la réticulation sur les micro-mécanismes de déformation des matrices.

Afin d’apporter au matériau les propriétés de conductivité thermoélectrique souhaitées et un renforcement mécanique, la solution
employée a été I'ajout d’'une nano-charge de carbone lors de I'extrusion. La charge sélectionnée est une nano-charge de graphite. Afin
d’améliorer la dispersion du carbone au sein du polymére, d’augmenter la compatibilité charge/matrice et d’assurer une percolation
mécanique et électrique a faible concentration, une nouvelle méthode d’exfoliation/fonctionnalisation du graphite par décharges plasma
pulsées en surface d’un liquide a été mise au point. Cette nouvelle méthode de fonctionnalisation a permis la diminution de |’épaisseur
des nanocharges de carbone, ainsi que la légére oxydation de leurs surfaces, sans impliquer la création du défaut de structure. Le procédé
d’extrusion a été modifié pour permettre I'ajout de ces nanocharges a la matrice réticulée. Deux gammes de nanocomposites ont été
réalisées a 'aide de la nanocharge initiale et de celle traitée par plasma. Bien que de hautes teneurs en carbone aient pu étre atteintes, il
n’a pas été possible d’atteindre la percolation électrique, une meilleure exfoliation des nanocharges doit étre obtenue par I’optimisation
en cours des parametres du traitement plasma. Malgré cela, une meilleure dispersion de la charge modifiée a été observée suite a a ce
traitement, ainsi qu’une meilleure compatibilité charge/polymere.

Mots-Clés :

Composite métal/polymére, polymére semi-cristallin, polypropyléne isotactique, polypropyléne greffé anhydride maléique, réticulation,
polyéther diamine, polyéther triamine, extrusion réactive, nanocomposite, graphite/graphéne, fonctionnalisation, plasma, dispersion de
nanocharge, microstructure, traction uniaxiale, déformation plastique, déformation volumique, micro-mécanisme de déformation, GNP

(graphite nanoplatelets).

Abstract :

In the last decade, the environmental awareness of the need to reduce human impact on the natural environment gradually affects the research
and industrial sector. Reducing the fuel consumption and the human gas emissions became a priority, the humanity needs to switch to more eco-
efficient patterns of production and consumption. In the transport field, numerous new lines of research are possible, like lighter structure.
Composite materials, like multi-layered steel/polymer, appeared to be the perfect candidates to reach that objective. The polymer part of such
material needs to present good shock absorption and thermo-electrical properties, and good compatibility with a metallic surface. The objective
of this thesis is the elaboration and characterization of a polymer material with such properties that can be produced at industrial scale.

To obtain good compatibility with the metal surfaces, the isotactic polypropylene-grafted-Maleic anhydride (iPP-g-MAH) was selected as the initial
material. This matrix presents good chemical property, its major drawback is its brittleness, consequence of the MAH grafting reaction. A
crosslinking reaction based on the reaction between MAH and amine groups of different multiple amine end molecules was used to modify the
mechanical properties of the matrix. The PP-g-MAH were crosslinked by twin-screw reactive extrusion with different configurations. The reaction
affects the microstructure and the mechanical behavior of the materials, with a switch from brittle to ductile. The switch is explained by the
variation of micro-mechanism of deformation implied by the crosslinked network.

The solution used to modify the thermo-electrical properties of the material is the dispersion of different carbon nano-fillers such as graphite and
graphene nanoparticles. To raise the dispersion quality of the fillers, and the compatibility between the carbon filler and the polymer matrix, a
new method of functionalization of the graphite, by plasma discharge on liquid surface was developed. This new method implied a diminution of
the filler thickness and an oxidation of the graphene surface, without any significative degradation of the filler quality. The twin-screw reactive
extrusion process was modified to help the filler dispersion. Two types of nanocomposites were produced, one with an unmodified graphite filler
and another one with a graphite modified by plasma treatment. Even with high filler concentration no electrical percolation was obtained, a high
filler exfoliation process needs to be obtained. The functionalization of the graphite implied a carbon dispersion improvement, thus a better
compatibility between the filler and the matrix.

Key Words:

Metal/polymer composite, semi-cristalline polymer, isotactic polypropylene, polypropylene graft anhydride maleic, crosslinked polymer,
polyether diamine, polyether triamine, reactive extrusion, nanocomposite, graphite/graphene, plasma fonctionalization, nano-fillers
dispersion, microstructure, uniaxial traction, plastic deformation, volume deformation, micro-mechanism of deformation, GNP (graphite
nanoplatelets).
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