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Résumé en francais

Les nanocomposites suscitent un intérét croissant depuis leur développement dans les années
90 par Toyota. Par conséquent, I'amélioration des propriétés de ce type de matériaux est un
enjeu fort tant d'un point de vue fondamental qu'industriel. Cette amélioration peut passer par
un choix pertinent des charges renforgantes ajoutées a la matrice notamment en ce qui
concerne le type, la géométrie, la proportion et le traitement de ces charges. L optimisation

des parameétres d’élaboration du mélange y joue aussi un role important.

L’objectif de ce travail est de contribuer a I’identification et a la compréhension des
mécanismes a l'origine du renforcement des matrices thermoplastiques par des nanocharges.
Cet aspect est abordé a travers 1’étude des propriétés thermiques et mécaniques des
nanocomposites formés d’une matrice Polyamide 12 (PA12) chargées par des nanoparticules
d’argile organiquement modifiée. Plus précisément, nous avons analysé les effets de la
fraction massique des charges et du vieillissement naturel sur les propriétés structurales,
thermiques et mécaniques de ces nanocomposites. L’influence des conditions de mélangeage
sur ces propriétés ont aussi ¢t¢ examinées. Nous avons particulierement mis 1’accent sur
I’identification des liens qui existent entre les propriétés macroscopiques et la structure des
nanocomposites. Nous avons aussi fait une étude comparative des propriétés viscoélastiques
de ces matériaux a I'état fondu et a 1'état solide, ce qui représente une des originalités forte de

ce travail.

Mots Clefs : Nanocomposites, Polyamide 12, Cloisite® 30B, propriétés physiques, propriétés
mécaniques, DMTA



Résumé en anglais

Nanocomposites are interestingly growing since their development in the 1990s by Toyota
Company. Therefore, improving the properties of such materials is a major issue from
fundamental and industrial point of view. This improvement can pass through a relevant
choice of reinforcing loads added to the matrix particularly regarding the type, geometry, the
proportion, and the treatment of these fillers. The processing parameters of the mixture play

also a key role.

The objective of this work is to contribute to the identification and understanding of the
mechanisms at the origin of the reinforcing thermoplastic matrices by nanofillers. This aspect
presented through the study of the thermal and mechanical properties of nanocomposites
formed by a polyamide 12 (PA12) matrix filled with organically modified clay nanoparticles.
More specifically, we analysed the effects of the filler mass fraction and environmental aging
on structural, thermal and mechanical properties of these nanocomposites. The mixing
conditions on these properties were also examined. A particular attention has been paid to the
study of relationships between the macroscopic properties and the structure of
nanocomposites. Viscoelastic properties of these materials in both melt and solid states were

compared, which represents one of the originalities of this work.

Keywords : Nanocomposites, Polyamide 12, Cloisite™ 30B, physical properties, mechanical
properties, DMTA
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Le passage des microparticules aux nanoparticules a apporté des changements profonds
concernant les propriétés physiques des matériaux. Les nanocomposites, mélanges de
polymeres et de nanoparticules inorganiques de différentes formes, dont au moins une
dimension est nanométrique, ont suscité un intérét croissant grace aux combinaisons de
propriétés intéressantes qu’ils présentent. Les nanocomposites polymere/charges argileuses
lamellaires ont été utilisés, pour la premicre fois, dans les années 90 par Toyota.
L’introduction de ce type de nanocharges dans des matrices thermoplastiques s'est alors

développée.

L'amélioration des propriétés des matériaux polymeres est devenue un enjeu tant d'un point de
vue fondamental qu'industriel. Il a ét¢ montré, durant ces derniéres années, que cette
amélioration pouvait passer par 1’ajout de nanocharges lamellaires a ces matrices (Ray, et al.,
2003). La littérature a clairement montré que pour obtenir des nanocharges lamellaires
argileuses dans une matrice thermoplastique, l'utilisation d'argiles gonflantes, de type
montmorillonite par exemple, organiquement modifiée est nécessaire dans des matrices
polaires, tel que le polyamide (Fornes, et al., 2004; Aubry, et al., 2005). Cette condition n’est
pas suffisante lorsqu’il s’agit des matrices apolaires, de type polyoléfines. En effet, dans ce
dernier cas, 1'ajout d'un compatibilisant est obligatoire (Lertwimolnun, et al., 2005; Hotta, et
al., 2004). Lorsqu’elles sont judicieusement choisies, les conditions d’élaboration a 1’état
fondu des nanocomposites thermoplastique/argile organiquement modifiée, favorisent une
structure intercalée et/ou exfoliée (Dennis, et al., 2001; Médéric, et al., 2009), améliorant ainsi
les propriétés d’usage du matériau. Pour des nanocomposites a matrice polyamide chargée de
nanoparticules, des effets de renforcements mécaniques ont été observés sur le module
d'Young, la limite ¢€lastique et le comportement a la rupture de ces matrices (Reichert, et al.,
2000; Wang, et al., 1998; Yu, et al., 2004; Yoo, et al., 2010; Mishra, et al., 2009; Kojima, et
al., 1993). D'autres propriétés d'usage de ce type de matériaux, comme les propriétés barricre
a la diffusion (Alexandre, et al., 2009) et de tenue au feu (Samyn, et al., 2008), ont aussi été

étudiées.

Pour relier les propriétés macroscopiques aux propriétés structurales a I'échelle nanométrique,
il est impératif de comprendre les mécanismes mis en jeu dans 1’association matrice/charges.
Ces mécanismes restent, a ce jour, assez méconnus. Cependant, il est de plus en plus admis
que les propriétés de renforcement, d'effet barriére et de retard au feu des nanocomposites a

matrice thermoplastique chargée de nanoplaquettes argileuses, sont dues a trois facteurs : le
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degré d'exfoliation des charges argileuses, la disposition spatiale des charges dans la matrice
(la qualité de la dispersion) et l'interaction polymere/charge. Il est trés délicat de dissocier les
effets de ces facteurs et donc de les analyser séparément. En effet, la nature de I'interaction
polymere/charge va conditionner la qualité de la dispersion des charges dans la matrice et leur
degré d'exfoliation. Une interaction faible conduit a des structures microcomposites, alors que
d’une forte interaction résulte une structure constituée majoritairement de nanoparticules,
feuillets individualisés et petits empilements de feuillets intercalés de chaines de polymere. En
fait, les interactions matrice/charge, mais aussi les conditions d'é¢laboration des matériaux, qui
gouvernent les phénomenes de dispersion, d’intercalation et d’exfoliation dont résultent les

propriétés d'usage, conduisent généralement a des structures complexes multi-échelles.

La particularité¢ des systémes nanocomposites est de présenter une aire interfaciale entre la
matrice et les charges plus importante comparativement a leurs homologues microcomposites,
a taux de charges équivalents. Certaines études ont été menées sur 1’interphase, notamment
sur sa nature, son épaisseur et son influence sur les propriétés du matériau (Rong, et al., 2004;
Ait Hocine, et al., 2008). Ces études ont montré que l’interphase semble jouer un role

prépondérant dans le comportement macroscopique des nanocomposites.

Aujourd'hui, un des enjeux dans 1’analyse des nanocomposites est 1’identification et la
compréhension des mécanismes a 1'origine de leur renforcement. Dans ce travail de these, cet
aspect est abordé a travers 1’¢tude des propriétés thermiques et mécaniques des
nanocomposites Polyamide 12 / nanocharges d’argile organiquement modifi¢e. L’accent est
mis sur les relations entre les propriétés d’usage et la structure des nanocomposites. Une autre
originalité de ce travail réside dans 1’analyse comparative des propriétés viscoélastiques de

ces matériaux a I'état fondu et a 1'état solide.
Ce mémoire s’articule autour de quatre chapitres :

Le premier chapitre présente quelques généralités sur les nanocomposites a matrice polymere.
Il donne aussi un apercu sur les techniques de caractérisation structurale, thermique,
rhéologique et mécanique des nanocomposites. Un intérét particulier est porté sur les

propriétés viscoé¢lastiques de ces matériaux a 1’¢état solide et a 1'état fondu.

Le deuxiéme chapitre est consacré a la description des caractéristiques physico-chimiques des

matériaux étudiés, constitués d'une matrice polyamide 12 (PA12) chargée a différentes
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fractions massiques de nanoparticules lamellaires de montmorillonite organiquement
modifi¢e. Dans ce chapitre, sont aussi décrits le procédé d’élaboration de ces nanocomposites,
ainsi que les techniques et les analyses menées pour caractériser leurs structures et leurs

propriétés thermiques et mécaniques.

Le troisieme chapitre fait état des effets de la fraction massique des charges et du
vieillissement a I’air libre et a I’ambiante des nanocomposites sur leurs propriétés structurales,

thermiques et mécaniques.

Dans le quatriéme et dernier chapitre, est analysée 1’influence des conditions de mélangeage
sur les propriétés structurales, thermiques et mécaniques des nanocomposites

PA12/nanocharges d’argile.

Ce travail est cloturé par une conclusion générale qui dresse un bilan des résultats principaux
obtenus et par des perspectives qui donnent quelques pistes intéressantes d’investigations

futures.
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1.1 Les nanocomposites

Un nanocomposite est constitué de deux éléments : une matrice qui peut étre un polymere et
des charges de taille nanométrique jouant le role de renfort. Le terme « nanocomposite » a été
utilisé pour la premicre fois il y a environ 20 ans pour décrire des matériaux biphasés dont une

phase dispersée a une dimension nanométrique.

Le premier nanocomposite, formé d’une matrice polyamide chargée de nanoparticules
argileuses, a ¢été étudié en 1976 (Cho, et al, 2001). L’intérét industriel pour les
nanocomposites polymeére/argile a été initié par le groupe Toyota, dans les années 90 (Usukia,
et al., 1993). En effet, les études menées par ce groupe ont montré que 1’ajout de
nanoparticules d’argile dans une matrice en polyamide 6 (PA6) améliore considérablement les
propriétés d’usage de cette matrice (Kojima, et al., 1993). Ces travaux ont contribué¢ a
I’engouement des scientifiques et des industriels pour les nanocomposites, durant ces deux

derniéres décennies.

I1 existe diverses catégories de polymeéres et divers types de charges, conduisant a un grand
nombre de systémes nanocomposites formés de phases minérales, organiques ou d’un
mélange organo/inorganique dit hybride. Aujourd’hui, le développement de tels matériaux a
¢été ¢largi, a une large gamme de polymeres techniques : le polypropyléne (Kawasumi, et al.,
1997), le polystyrene (Fu, et al., 2001), le polyvinylchloride (Wan, et al., 2003), 1'acrylonitrile
butadieéne styréne (Jang, et al., 2001), le polyméthylméthacrylate (Okamoto, et al., 2000), le
poly(téréphtalate d’éthyléne) (Zhanga, et al., 2003), le copolymere éthyléne-acétate de vinyle
(Alexandre, et al., 2001), le polyacrylonitrile (Carrado, et al., 1998), le polycarbonate (Xinyu,
et al., 2000), I'oxyde de polyéthyléne (Krawiec, et al., 1995), la résine époxy (Brown, et al.,
2000), le polyimide (Chang, et al., 2001), le polycaprolactone (Hao, et al., 2003), la résine
phénolique (Choi, et al., 2000), le poly-phénylénevinyléne (Lee, et al., 2002), le polypyrrole
(Honga, et al., 2001), le caoutchouc (Wu, et al., 2001), I'amidon (Park, et al., 2002) et le
polyuréthane (Chen, et al., 2000).

Parmi les particules, de différentes natures et de différentes formes, qui améliorent les
propriétés des matrices polymeéres, on peut citer les nanoparticules argileuses lamellaires.
Celles-ci conduisent a I’augmentation des caractéristiques mécaniques (Hambir, et al., 2001;
Ke, et al., 2005; Yu, et al., 2004), jouent le réle de barriere contre le feu (Messersmith, et al.,

1993) et la diffusion de gaz ou de vapeur (Gilman, et al., 2000), et améliorent les propriétés
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thermiques (Messersmith, et al., 1993; Kojima, et al., 1993). Par ailleurs, les nanocomposites
notamment les mélanges polymere/argile, sont plus légers que les composites traditionnels
qui, pour atteindre des propriétés d’usage données, nécessitent un ajout de charges plus €levé

(Okamoto, 2006).

De nombreux travaux de la littérature montrent que les nanocomposites, contenant moins de
5% en masse de nanoparticules d’argile lamellaires traitées chimiquement en surface,
présentent des propriétés macroscopiques semblables a celles de composites conventionnels
ayant des fractions massiques de 30 a 40% (Bélanger, et al., 2006). Ceci est lié, en partie, au

fait que les nanocomposites présentent une aire interfaciale matrice/charge élevée.
1.2 Le polymére

Les polymeres sont des assemblages de chaines macromoléculaires constituées de plusieurs

milliers de motifs monomeres assemblés les uns aux autres par des liaisons covalentes.

On peut distinguer trois sortes de polymeres : les homopolymeres, les copolyméres et les
polymeéres réticulés. Les homopolymeres sont des polymeéres constitués par 1'association de
molécules provenant d'un seul monomere. Les copolymeéres sont des polyméres composés de
deux ou de plusieurs monomeres différents. Les polymeéres réticulés sont des polymeéres ou les

macromolécules s'enchainent dans les trois directions de 1'espace grace a des ponts covalents.

Les polymeéres peuvent aussi €tre classés selon leurs propriétés thermomécaniques :
- les polymeres thermoplastiques qui deviennent malléables avec 1'apport de chaleur,
- les polymeres thermodurcissables qui deviennent durs de facon irréversible sous
l'action de chaleur en présence de certains réactifs.

- les ¢élastomeres qui ont la propriété de se déformer de manicre réversible.

Sous I’effet de la chaleur, les molécules d’un polymére se séparent les unes des autres : c’est

la fusion du polymeére.

Pendant la solidification du polymeére, on peut avoir deux comportements :
- Si les macromolécules restent comme elles sont sans ordre particulier jusqu'a la

solidification compléte de la maticre, on dit que la maticre a une structure amorphe.
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- Si les molécules s’arrangent partiellement les unes par rapport aux autres, en créant un
ordre jusqu'a la solidification compléte de la matiere, on dit que la matiére a une

structure semi-cristalline.
1.2.1 Le Polyamide

Un polyamide est un thermoplastique contenant des fonctions amides —CO—NH— résultant

d'une réaction de polycondensation entre les fonctions acide carboxylique et amine.

En 1927, la société américaine Du Pont de Nemours a lancé des études sur la synthése des
polymeéres a longues chaines. Le polyamide 6-6 fut ainsi découvert en 1936 et sa production a
I'échelle industrielle débuta en 1938. Parallélement, Paul Schlack, un chimiste allemand,
obtient, par ouverture puis polycondensation d’un caprolactame (amine cyclique), une résine
polyamide a six atomes de carbone, baptisée perlon. Le polyamide (PA) fut rapidement utilisé
dans l'industrie textile, en particulier pour la fabrication des toiles de parachute. Il fut connu

par la suite sous le nom de nylon.

Depuis, la famille des polyamides s’est agrandie et les producteurs sont nombreux. La
consommation a augmenté de facon significative ces derniéres années notamment dans

I'industrie automobile.

Les polyamides sont des polymeéres a structures semi-cristallines, qui présentent de bonnes
propriétés physiques et mécaniques. La concentration en fonction « amide » et la régularité de
leurs espacements conditionnent les propriétés du matériau. La température de fusion Ty

augmente avec la concentration en fonction « amide ».

Les polyamides sont des matériaux souvent sensibles a I'humidité du fait de la présence de
groupements polaires dans leur structure. Les propriétés physiques et mécaniques peuvent
donc étre affectées par les conditions de stockage et de mise en ceuvre. Ils sont également
assujettis a I’oxydation a haute température et ont une résistance limitée au feu. Pour pallier
cette dernicre défaillance, on pourrait utiliser des ignifugeants a partir de composés halogénés

(bromés ou chlorés) ou bien de composés inorganiques.
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1.2.2 Le Polyamide 12 (PA 12)

Le PA 12 fait partie de la famille des polyamides dont les chaines aliphatiques sont longues. Il
présente en particulier un point de fusion et une résistance mécanique plus faibles que le

polyamide 6 (PA 6) (Phang, et al., 2005).

Le polyamide 12 (Figure 1.1) est, comme la plupart des polyamides, largement utilisé dans de

nombreux domaines industriels (Guerin, 1994) : le transport, I’électronique, la mécanique,...

n[-NH —(CH,),, — CO-]
Figure 1.1 : Formule chimique du polyamide 12

Le polyamide présente une large variété de propriétés mécaniques qui est da a la particularité
de ce type de matériau de pouvoir former des liaisons hydrogéne entre les chaines
macromoléculaires, au niveau des groupements amides. Ces interactions électrostatiques se
font entre un atome d’hydrogene lié a un atome fortement électronégatif (atome d’azote), et

un groupement polaire comportant un atome fortement électronégatif (oxygene).

Ces liaisons mettent en jeu des énergies ¢levées car elles font intervenir des moments
dipolaires importants. L’énergie cohésive des polyamides est ainsi beaucoup plus importante
que celle d’autres polymeres, tels que le Poly(téréphtalate d'éthyléne) (PET), le Polystyréne
(PS), le Poly(chlorure de vinyle) (PVC), ou encore le Polyéthyléne (PE).

Cette caractéristique est a 1’origine de bonnes propriétés mécaniques (tenue en fatigue,
résistance au choc ou a I’abrasion), d’une résistance aux solvants élevée et d’une bonne
résistance aux huiles ainsi qu’aux graisses, méme a hautes températures. Grace a ces
caractéristiques, ce type de matériau est largement utilisé dans 1’industrie notamment dans le

domaine du transport.

Les polyamides présentent un caractére hydrophile. Toutefois, le polyamide 12 absorbe une
faible quantité d’eau en conditions humides, en comparaison aux autres polyamides. En effet,
la quantité¢ d’eau absorbée par un polyamide sera d’autant plus grande que la proportion de
groupements amides sera élevée, i.e. que le nombre d’atomes de carbone entre deux
groupements amides sera faible. C’est pourquoi, le PA12, de par ses 11 carbones entre chaque
fonction amide, présente une faible reprise en eau (< 2%), méme en environnement humide,

comme I’indique la Figure 1.2, (ELF, 1997).
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Figure 1.2 : Absorption d’eau (en % de masse) en fonction de I’humidité relative (%) de I’air ambiant.
1.3 Les charges

En pratique, différents types de charges (silice, argile, whiskers, noirs de carbone, nanotubes
de carbone...) peuvent étre utilisés pour élaborer des nanocomposites. La charge est un renfort
rigide introduit dans une matrice polymeére pour en améliorer les propriétés, notamment la
tenue mécanique. Plusieurs parameétres caractérisent les charges : leur géométrie (taille,
forme, facteur d'aspect), leur surface spécifique et leur interaction avec le polymeére. Ces
parametres vont conditionner la qualit¢é de la dispersion des charges dans une matrice

polymere.
1.3.1 Les nanocharges

On utilise différents types de nanorenforts classés selon leur géométrie :
- des nanoparticules, souvent de forme sphérique et de quelques nanomeétres de
diametre : silice, noir de carbone, particules colloidales, ...
- des nanofils (nanotubes de carbone) ou nanofibres (fibres de polyester), de longueur

variable et de quelques nanometres de diameétre
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- des nanofeuillets, d’une longueur de I’ordre du micromeétre et d’épaisseur de 1’ordre du

nanometre : silicates lamellaires naturelles ou synthétiques.
1.3.2 L’argile

L’argile appartient a la famille des roches silicatées. Les silicates forment le groupe de
minéraux le plus abondant dans la nature. Ils représentent 40% des minéraux connus. C’est
une roche sédimentaire formée par I'accumulation de débris rocheux sous I'action de 1'érosion.
Les roches argileuses sont constituées de fines particules minérales ne dépassant pas une taille
de 2 micrometres. Douce au toucher lorsqu'elle est séche et malléable lorsqu'elle est humide,
I'homme a su, des l'antiquité, tirer profit de ses propriétés pour s'en servir dans sa vie de tous

les jours.
1.3.3 Structure et propriétés des argiles de la famille smectite

Les argiles les plus répandues sont les phyllosilicates ou smectites qui sont des minéraux du
groupe des silicates construits par empilement de couches tétraédriques « T » ou les tétracdres
partagent trois sommets sur quatre (les oxygenes « basaux »), le quatritme sommet
(Poxygene « apical ») étant reliée a une couche octaédrique « O » occupée par des cations
différents (Al, Mg, Fe, Ti, Li,...). Elles ont une structure cristalline et se présentent sous forme
de particules ¢lémentaires constituées d’empilements de quelques feuillets d'épaisseur
nanométrique, feuillets possédant donc un facteur de forme important leur conférant une
grande surface spécifique. Ce sont les silicates les plus utilisés pour 1’obtention de
nanocomposites a matrice polymere. Ils appartiennent a la famille des phyllosilicates de type
TOT ou 2:1 (une couche d’octaedres entres deux couches de tétraédres). Cette famille
comprend les argiles naturelles comme la montmorillonite, I'hectorite et la saponite mais aussi
des argiles synthétiques comme la fluorohectorite, la laponite ou la magadite (Pu, et al.,

1997).

Le Tableau 1.1 donne la formule générale d'une demi-maille des principales argiles naturelles

appartenant au groupe des smectites.

Nous allons restreindre notre champ d’investigation a la montmorillonite, type d’argile que
nous allons mélanger a un PA12 pour élaborer les nanocomposites que nous avons étudiés

dans ce travail de thése.
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Tableau 1.1 : Formule générale d'une demi-maille des principales argiles appartenant au groupe des

smectites.

Minéral Formule générale d’une demi-maille

Montmorillonite | AL; 67 Mg 33(Na0,33)]S140,0(OH),

Hectorite [Mg2,67 Ll() ,33(N3.0,33)]Si401o(HOOFF)2

Saponite Mgs[ALy 33(Nag33)Si3 67]010(OH),

1.3.4 La Montmorillonite

La montmorillonite a été découverte en France a Montmorillon en 1847 par Damour et
Salvetat (1847). La montmorillonite est une argile trés répandue. Ceci représente 1'une des
raisons de son utilisation dans le domaine des nanocomposites. La montmorillonite est aussi
convoitée pour sa haute capacité¢ d'échange cationique, son excellente tendance au
gonflement, son rapport de forme élevé et sa facilit¢ de modification chimique (Xi, et al.,

2005).

Elle se présente sous la forme d’une poudre de granulométrie micrométrique. Ce sont en fait
des grains formés par agrégation de particules ¢lémentaires. Ces particules sont elles-mémes
constituées par I’empilement régulier de feuillets ¢élémentaires séparés par 1’espace
interfoliaire ou galerie. D’une maniere générale, la montmorillonite est structurée a différents
niveaux d’échelle : en feuillet (ou plaquette), en particule primaire ou en agrégat (Figure 1.3)

(Sylvain, 2004).

Micro agrégat Particule élémentaire Feuillet

~350 nm 52410 nm d’épaisseur eg~0,7 nm

Figure 1.3 : Microstructure de la montmorillonite

- Le feuillet
Chaque feuillet est composé d’une couche octaédrique d’alumine ou de magnésie encadrée

par deux couches tétraé¢driques externes de silice, de telle maniére que la couche octaédrique
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ait en commun avec la couche tétraédrique ses atomes d’oxygeéne (Figure 1.4). Les cations

1" dans les sites

sont essentiellement de type Si'" dans les sites tétraédriques et A
octaédriques. En couches octaédrique et tétraédrique, existent des substitutions isomorphiques
des cations par d’autres cations (A" est remplacé le plus souvent par Mg”", Fe*™ ou Fe’").
Cela a pour conséquence de rompre 1’¢électroneutralité du feuillet. La présence de cations dans
I’espace interfoliaire permet alors de compenser ce déficit de charge pour conserver

1’¢lectroneutralité de la particule.
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Figure 1.4 : Structure cristallographique de la montmorillonite

- La particule primaire

L’association réguliere de 5 a 10 feuillets constitue une particule primaire (tactoides). La
distance de séparation entre les plaquettes d’une méme particule primaire est déterminée par
des forces de Van-der-Waals et des forces ¢électrostatiques qui s’exercent entre les feuillets et

les cations compensateurs.

- L’agrégat
Enfin, I’assemblage des particules primaires d’épaisseur moyenne 10 nm, forme des amas de

taille micrométrique (1 a 30um), appelés agrégats. L’argile qui est utilisée pour élaborer des
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nanocomposites, se présente sous forme de poudre d’agrégats, plus ou moins agglomérés

(Gloaguen, et al., 2006).

1.3.4.1 Modification de la Montmorillonite

Dans la plupart des cas, il est nécessaire de modifier I’argile avant de la disperser dans la
matrice polymére. En effet, ’argile est fortement hydrophile et donc incompatible avec la
majorité des matrices polymeres généralement organophiles. La modification de I’argile a
donc pour but de rendre 1’argile organophile, afin de permettre 1’intercalation des chaines de
polymere a I’intérieur des galeries formées par les feuillets. Une simple réaction d’échange
permet d’effectuer cette modification en s’appuyant sur la Capacité d’Echange Cationique
(CEC) des argiles. Il suffit de remplacer les cations compensateurs (généralement des cations
alcalins : Na', Li", K") par des cations organiques de taille plus importante (porteurs en
général de longues chaines alkyles). L’échange de ces cations va avoir pour conséquence
d’augmenter la distance séparant les feuillets, facilitant ainsi [D’intercalation des
macromolécules d’un polymeére jouant le réle de matrice dans un nanocomposite. De plus, la
présence des cations organiques crée une « phase organique » entre les feuillets et rend donc
I’argile et la matrice polymere compatibles, notamment quand cette derniere est polaire. Les
cations organiques jouent le role de surfactant. Les surfactants les plus couramment utilisés
lors de 1’élaboration des nanocomposites a matrice polymere sont des ions alkylammonium
car ils sont facilement échangeables avec les cations compensateurs. La montmorillonite
modifiée par des ions alkylammonium devient suffisamment organophile pour se disperser
dans un solvant organique polaire tel que le chloroforme. De maniére générale, les cations
utilisés sont des amines aliphatiques primaires de formule générale CH3—(CH2)n—NH2
placées en milieu acide afin de protoner la fonction amine. Suivant sa longueur, la chaine
alkyle va adopter des conformations différentes, ce qui va modifier ’intercalation du
polymere entre les feuillets d’argile. Deux parametres jouent un rdle prépondérant dans la
conformation adoptée par le surfactant : la capacit¢ d’échange cationique, qui agit sur la
densité de cations a la surface du feuillet, et la longueur de la chaine alkyle, qui influe sur la

distance séparant les feuillets.

Plusieurs études ont été menées sur la modification de l'argile en particulier sur les différents
types d'agents de surface organiques (Xu, et al., 1995; Calderon, et al., 2008). La plupart de
ces ¢tudes ont insisté sur l'importance de l'espace interfoliaire de l'argile contrdlé par la

disposition des molécules de surfactant en termes de longueur de la chaine, de densité de
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charge et de quantité adsorbée (Bergay, et al., 2006; Lee, et al., 2002; Boo, et al., 2006; Xu, et
al., 2006; Gherardi, 1998).

1.3.4.2 La Cloisite® 30B
La Cloisite® 30B, utilisée dans ce travail de these, est une montmorillonite sodique, de la

famille des smectites, chimiquement modifiée afin de la rendre organophile.

L’avantage principal de la montmorillonite est qu’elle présente une surface spécifique
moyenne trés importante. Les propriétés visées par les nanomatériaux polymeres/C30B ne
peuvent €tre obtenues que si les nanoplaquettes d'argile sont bien dispersées dans la matrice
polymere. L'objectif est d'aboutir a une exfoliation (séparation) maximale des feuillets. Pour
cela, nous avons vu précédemment qu’il est nécessaire de modifier organiquement l'argile
pour la rendre compatible avec la matrice polymere généralement organophile. Ceci est
possible grace a la capacit¢ d'échange cationique que l'argile possede. L'une des
caractéristiques les plus attrayantes de la montmorillonite, est sa grande capacité d'échange
cationique (CEC) comparativement aux autres phyllosilicates. La CEC de la montmorillonite
se situe généralement entre 80 et 150meq/100g. C'est cette capacité d'échange qui facilite le
remplacement des cations compensateurs par des cations organiques de facon a rendre la

montmorillonite plus ou moins compatible avec une matrice polymere polaire.

Le cation utilisé dans le traitement organophile pour la Cloisite® 30B est un alkylammonium
quaternaire de type méthyle-(hydroxyethyl)2-tallowalkyl ammonium, dont la formule est
donnée dans la Figure 1.5. Le terme "tallowalkyl" désigne une chaine hydrocarbonée
aliphatique saturée possédant entre 14 et 18 atomes de carbone. Ce cation présente une bonne
affinité pour les chaines de polyamide grace aux possibilités de liaisons hydrogene entre le
groupement amide du polyamide et les groupements hydroxydes portés par les ammoniums
quaternaires.

CH,CH,OH

CH, -N" - T\|,Cl”
CH,CH,OH

Figure 1.5 : Ammonium quaternaire utilisé dans la fabrication de la Cloisite® 30B.
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1.3.5 Avantages de I’incorporation de I’argile dans une matrice

Par I’insertion d’une argile dans un polymeére, on cherche a améliorer les propriétés de la
matrice (Alexandre, et al., 2000) notamment ses caractéristiques mécaniques et sa résistance
thermique. On cherche aussi @ modifier les propriétés optiques et a augmenter 1’effet barriére
aux liquides ou aux gaz de cette matrice. La biodégradabilité ou le caractére de recyclage du
matériau font aussi parti des objectifs visés. L’optimisation de toutes ces propriétés va

évidemment de pair avec le souhait de diminuer le prix du matériau.

Bien que l’argile naturelle, en abondance dans la nature, puisse étre trés bon marché, son
traitement chimique nécessaire pour [’obtention d’un nanocomposite a matrice
thermoplastique, accroit le cotlit de la charge et rend celle-ci bien plus chére que les charges
traditionnelles. Toutefois, la réduction des quantités de charges utilisées dans 1’élaboration

d’un nanocomposite peut rendre son prix compétitif (Giannelis, 1996).

Des recherches ont ¢t¢ menées principalement sur le nanocomposite polyamide
6/montmorillonite organiquement modifiée (Fornes, et al., 2001; Fornes, et al., 2002; Shah, et
al., 2004; Fornes, et al., 2004; Cho, et al., 2001). Il existe, relativement, moins d'études sur les
nanocomposites impliquant d'autres polyamides, comme le Polyamide 12 (Phang, et al., 2005;
McNally, et al., 2003; Meng, et al., 2007; Médéric, et al., 2005) ou le Polyamide 11 (Liu, et
al., 2001; Zhang, et al., 2006).

1.4 Microcomposites conventionnels et nanocomposites

Il existe deux grandes catégories de composites : les microcomposites conventionnels et les

nanocomposites.
1.4.1 Microcomposites conventionnels

Dans les microcomposites conventionnels, les chaines de polymeére ne pénétrent pas dans les
galeries de I’argile lors de 1’élaboration (Alexandre, et al., 2000). Les particules d'argile sont
présentes dans la matrice sous forme d'agglomérats (Figure 1.6) qui fragilisent le matériau car

ces agglomérats représentent des sites privilégiés de concentration de contraintes.
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Chaines de polymere

Feuillets d’argile

Figure 1.6 : Microcomposite polymére-argile
1.4.2 Nanocomposites intercalés

Une structure est dite « intercalée » lorsque les chaines de la matrice polymere pénétrent dans
les galeries d’argile lors de 1’¢laboration (Figure 1.7). Cette structure a été observée par

plusieurs chercheurs dans les nanocomposites (Samakande, et al., 2008).

Figure 1.7 : Représentation schématique d’une structure intercalée d’un nanocomposite polymére/argile

1.4.3 Nanocomposite exfolié

Une structure exfoliée présente une distribution plus ou moins désordonnée de feuillets
individuels d’argile dans la matrice, comme illustré sur la Figure 1.8 (Krishnamoorti, et al.,
2001). La séparation complete des feuillets est difficile a obtenir. Les chercheurs s'accordent
généralement sur le fait, parfois a tort, sans se soucier de 1’état de 1’interface matrice/charge,
qu’une structure exfoliée est celle qui améliore le mieux les propriétés d’usage de la
matrice. En effet, la dégradation de I’interface matrice/charge, due par exemple a des

conditions de mélangeage trop séveres, a ¢été évoquée pour expliquer les propriétés
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rhéologiques décevantes d’un nanocomposite polyamide 12 / Cloisite® 30B a structure

exfoliée (Médéric, et al., 2006).

Feuillets d’argile Chaines de polymere

Figure 1.8 : Représentation schématique d’une structure exfoiiée d’un nanocomposite polymeére/argile

Le degré de dispersion des particules renforcantes dans une matrice polymere détermine la
structure des nanocomposites. Théoriquement, cette structure est soit microcomposite, soit
intercalée, soit exfoliée. Dans la pratique, le contréle de 1’obtention de ces trois types de
structures n’étant pas ¢évident, elles cohabitent pour donner une structure multi-échelles
complexe, en partie exfoliée et en partie formée de petits empilements de feuillets intercalés
de chaines de polymeére ou/et d’agrégats argileux. Cette structure multi-échelle a été reportée
dans la littérature, pour des nanocomposites a matrice polyamide chargée de particules de
montmorillonite organiquement modifiée (Fornes, et al., 2004; Médéric, et al., 2009). La plus
dominante de ces structures dans un composite aura la plus grande influence sur les propriétés

du matériau.
1.5 Techniques d’élaboration des nanocomposites

Il existe plusieurs techniques d’élaboration des nanocomposites a matrice polymere. Les
principales sont :
- le mélangeage direct du polymére et des nanoparticules en solution (aqueuse ou
solvant),
- la polymérisation in situ en présence de nanoparticules,
- le mélangeage par fusion du polymere.
Ces techniques sont détaillées ci-dessous, en considérant les nanocomposites polymeres/

nanoparticules d’argile.
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1.5.1 Mélangeage en solution

Le principe d’¢élaboration repose sur la possibilité¢ de disperser les feuillets d’argile dans un

solvant dans lequel le polymeére est soluble (Figure 1.9).

L’argile préalablement modifiée est mélangée a un solvant adéquat. Etant donné les faibles
forces (non covalentes) mises en jeu dans I’empilement des feuillets, ce solvant disperse
aisément les nanofeuillets. Le polymére est lui aussi dissout dans le méme solvant. Le
mélange des deux solutions permet donc au polymere de venir s’absorber et s’intercaler entre
les lamelles d’argile. Le nanocomposite est ensuite obtenu par évaporation sous vide du
solvant. L’intérét de cette méthode est qu’elle permet d’¢élaborer des nanocomposites
intercalés a partir de matrice polymére a faible polarité. Par contre, son inconvénient est
qu’elle est difficilement applicable dans le milieu industriel étant donné 1I’importante quantité

de solvant nécessaire.
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Figure 1.9 : principe de mélangeage en solution
1.5.2 Polymérisation in situ

Cette technique de préparation de nanocomposites consiste a polymériser le ou les

monomeres en présence de nanoparticules (Figure 1.10).
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Figure 1.10 : principe de polymérisation in situ

Ce mode de préparation permet, entre autres, de réaliser des nanocomposites a base de
matrices thermodurcissables comme les résines époxydes et polyuréthane. Il permet aussi
d’effectuer un greffage entre la nanoparticule et le polymére dans le cas ou la nanocharge a
¢té modifi¢e par fonction chimique capable de polymériser ou capable d’amorcer/catalyser la
réaction de polymérisation. Dans le cas de la montmorillonite, il est impératif d’adapter
I’agent modifiant (organomodifiant) au monomere sélectionné. En effet, la dispersion
nanométrique des nanofeuillets d’argile a surface organomodifi¢ impose, dans un premier
temps, I’intercalation de la matrice au sein des galeries de cette argile. La polymérisation
conduit ensuite a la délamination, voire [’exfoliation, des couches de silicates.
Historiquement, cette technique a été utilisée par les chercheurs de Toyota en 1989 afin de

préparer les premiers nanocomposites a base de montmorillonite dans du polyamide 6.
1.5.3 Mise en ceuvre dans le polymére fondu

Le principe est de mélanger le polymére thermoplastique a 1’état fondu avec ’argile, de
préférence, préalablement modifiée. Les parameétres du mélangeage, effectué¢ a 1’aide d’une
extrudeuse ou d’un mélangeur interne, influent sur la dispersion des nanoparticules d’argile.
Dans ces conditions, s’il y a une interaction entre la matrice polymere et la surface des
feuillets d’argiles, le polymeére pénétre dans I’espace interfoliaire et forme un nanocomposite

intercalé ou exfoli¢, comme montré sur la Figure 1.11 (Vaia, et al., 1997).

Cependant le mélangeage simple de certains polymeres, comme les polyoléfines, avec une
argile modifiée n’est parfois pas suffisant. En effet, I’apolarité de ce polymere conduit a une

mauvaise interaction matrice/charge d’argile et ne permet donc pas une bonne intercalation.
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Pour ce type de polymére, il est alors nécessaire soit de prétraiter aussi le polymeére par

greffage chimique (anhydride maléique : substituant polaire), soit d’utiliser des copolymeres.

L’obtention de composites par mélangeage d’un polymere fondu et de renforts est la méthode
préférée des industriels en raison de sa simplicité et de sa rentabilité. En effet, 1’élaboration
par intercalation a 1’état fondu est une technique qui ne présente pas d’étape de synthése et
s’adapte bien aux procédés de mises en forme classiques. C’est donc celle qui sera utilisée

dans cette étude.
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Figure 1.11 : principe de mélangeage a I’état fondu

1.6 Techniques de caractérisations structurale et physico-

chimique des nanocomposites

Les propriétés des nanocomposites dépendant de la bonne dispersion des charges dans la
matrice, il est alors important d’utiliser et de développer des techniques fiables de

caractérisation de la dispersion des nanocharges. La structure des nanocomposites peut-étre
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caractérisée par des techniques de microscopie : la Microscopie Electronique a Balayage
(MEB), la Microscopie Electronique en Transmission (MET), la Microscopie a Force
Atomique (en anglais : Atomic Force Microscopy « AFM ») et la microscopie confocale. De
nombreux auteurs préconisent de croiser les résultats obtenus par Diffraction de Rayons X
(DRX) avec des observations faites en microscopie électronique (Morgan, et al., 2003;
Wagener, et al., 2003; Garcia—L(')pez, et al., 2003). Ces techniques permettent de caractériser
qualitativement et/ou quantitativement des parametres structuraux tels que 1’exfoliation,
I’intercalation, la dispersion et 1’orientation des particules ainsi que les porosités a I’interface
matrice/charge. La spectroscopie Infrarouge a Transformée de Fourier (IRTF) et, a un degré
moindre, la Résonance Magnétique Nucléaire (RMN), sont aussi des techniques utilisées dans
la caractérisation des nanocomposites (VanderHart, et al., 2001; Davis, et al., 2003). Seules

les techniques utilisées dans ce travail seront présentées dans ce chapitre.
1.6.1 La microscopie électronique a balayage

La Microscopie Electronique a Balayage (MEB) est une technique basée sur le principe des

interactions ¢électrons/matiére.

Dans un microscope ¢lectronique a balayage, le faisceau d'électrons émis par le canon est
focalis¢ par l'optique électronique en un point a la surface de I'échantillon. Du fait des
interactions ¢électrons-matieére au voisinage du point d'impact, plusieurs signaux sont émis,
principalement des ¢€lectrons secondaires (de basse énergie) et des €lectrons rétrodiffusés (de
haute énergie), ainsi qu'un rayonnement X de fluorescence. Le signal en électrons secondaires
est surtout sensible au relief de la surface de 1'échantillon, tandis que le signal en électrons
rétrodiffusés 1'est plutét aux différences de numéro atomique entre différentes phases. Pour
former une image, le faisceau est balay¢ sur la surface de I'échantillon selon un motif de grille
et l'intensité du signal d'intérét est mesurée en chaque point, ce qui donne la valeur du pixel
correspondant dans l'image. Le MEB permet de produire des images a haute résolution de la
surface d’un échantillon, et ainsi de caractériser a 1’échelle micrométrique la structure d’un

matériau.

Dans le cas des nanocomposites, la microscopie €lectronique a balayage est trés peu utilisée,
I’échelle d’observation n’étant pas adaptée a la structure de ces matériaux. Toutefois, dans ce

travail, les clichés MEB sont prélevés pour détecter la présence éventuelle de gros agrégats ou
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d’imperfections structurales visibles a 1’échelle microscopique, telles que des cavités ou des

corps étrangers.
1.6.2 La diffraction des rayons X

La Diffractométrie des Rayons X (DRX) est une technique d'analyse basée sur la diffraction

des rayons X sur la matiere (Langfordy, et al., 1996; Jenkins, et al., 2012).

Les rayons X, comme toutes les ondes électromagnétiques, provoquent un déplacement du
nuage ¢lectronique par rapport au noyau des atomes. Ces oscillations induites provoquent une
réémission d'ondes électromagnétiques de méme fréquence. Ce phénomene est appelé
diffusion Rayleigh. La longueur d'onde des rayons X étant de I’ordre de grandeur des
distances interatomiques (quelques A), les interférences des rayons diffusés vont étre
alternativement constructives ou destructives. Selon la direction de I'espace, on va donc avoir
un flux important ou trés faible de photons X. Ces variations selon les directions forment le

phénomene de diffraction X.

Ce phénomene a été découvert par Max Von Laue (prix Nobel en 1914), et longuement étudié
par Sir William Henry Bragg et son fils Sir William Laurence Bragg (prix Nobel commun en

1915).

Xﬁn (0)

Figure 1.12 : Schéma illustrant la loi de Bragg

-,
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Les directions suivant lesquelles les interférences sont constructives, appelées « pics de
diffraction » (Figure 1.12), peuvent étre déterminées trés simplement par la formule suivante,

dite loi de Bragg :
2 door sm(Q) =n4, 1.1

avec d la distance inter-réticulaire c'est-a-dire la distance entre deux plans cristallographiques,
0 ’angle d’incidence des Rayons X, »n ’ordre de réflexion (nombre entier) et A la longueur

d’onde des rayons X.

La DRX nous permet d’évaluer 1’écartement des feuillets d’argile, avant et apres le traitement
organophile ainsi que lorsque cette argile est incorporée dans une matrice polymere. En effet,
la position de la réflexion (001) permet, par application de la loi de Bragg, de déterminer la
périodicité dyo; qui est la somme de 1’épaisseur du feuillet et de celle de 1’espace interfoliaire.
Connaissant 1’épaisseur d’un feuillet (~1nm), il est aisé¢ d’évaluer 1’écartement d’un
groupement de feuillets. Cette relation peut donc étre utilisée pour calculer respectivement la
distance interfoliaire, dans le cas de structures intercalées régulieres, se manifestant par des
pics de diffraction étroits et bien définis. Lorsque la structure est exfoliée, les
diffractogrammes ne font plus apparaitre de pics de diffraction. Dans le cas le plus fréquent
ou coexistent une structure exfoliée et une structure intercalée, des pics tres larges et
émouss€s sont observés mais sont plus délicats a exploiter (Vaia, et al., 1997; Eckel, et al.,

2004).
1.6.3 La microscopie électronique en transmission

La Microscopie Electronique en Transmission (MET) est une technique, trés fréquemment
utilisée, permettant d’observer la structure des nanocomposites a 1'échelle du nanometre. Le
principal avantage que présente ce moyen d’analyse est la visualisation des particules grace au
contraste ¢électronique existant avec la matrice. A partir des observations directes de
I’échantillon, cette technique nous renseigne, qualitativement et quantitativement, sur I'état de
dispersion des charges argileuses dans la matrice polymére ainsi que sur la structure des
argiles, permettant ainsi de mieux analyser les propriétés macroscopiques du nanocomposite
en lien avec la nanostructure (Nama, et al., 2001; Ajit, et al., 2002; Fornes, et al., 2003;
Chavarria, et al., 2004; Médéric, et al., 2009). Ces observations sont tres locales et doivent

étre répétées en un grand nombre de points pour en extraire des informations pertinentes sur la
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structure de I’échantillon. Les clichés permettent notamment d’évaluer quantitativement les
dimensions caractéristiques des particules d’argile, leur longueur et leur épaisseur (feuillet ou
amas de feuillets). Ils offrent, par exemple, la possibilité d’évaluer le nombre de feuillets d’un
amas (Okamoto, et al., 2003). Il est aussi possible de dénombrer les particules, mesurer leur
espacement et estimer leur degré d’orientation (Chavarria, et al., 2004). Enfin, ils peuvent étre
utilisés pour quantifier le degré d’exfoliation, via le calcul de la densité spécifique de
particules, rapport du nombre de particules par um?” et de la fraction massique (Fornes, et al.,

2001).

1.6.4 Analyse spectrométrique : spectroscopie infrarouge a transformée de

Fourier

La spectroscopie Infrarouge a Transformée de Fourier (IRTF) est basée sur I'absorption d'un
rayonnement infrarouge par le matériau analysé. Cette technique nécessite 'utilisation d’un
cristal (diamant, Ge, ZnSe...) en contact avec I’échantillon. Le principe de cette technique est
basé sur la possibilité de générer a I’interface cristal/échantillon une onde dite « évanescente »
dont le champ électrique s’atténue le long de la normale a la surface. Ce champ peut se
coupler avec les modes de vibrations caractéristiques des liaisons chimiques présentes dans le
matériau et donner lieu a une absorption. Le rayonnement non absorbé par I’échantillon est
réfléchi vers le détecteur. Des abaques permettent d'attribuer les absorptions aux différents
groupes chimiques présents. L'intensité de 1'absorption de la longueur d'onde caractéristique

est reliée a la concentration du groupe chimique responsable de 1'absorption.

L’interface matrice/charge, trés grande dans le cas des nanocomposites comparés aux
microcomposites, a taux de charges équivalents, contrdle 1’interaction matrice charge. Dans le
cas de nanocomposites a base d’argile modifiée, le suivi de la dégradation du tensio-actif, qui
modifie ’argile et qui est un parametre clé de I’efficacité de I’interaction matrice/charge, a été
réalis€ en utilisant la spectroscopie IRTF (Xie, et al., 2001; Davis, et al., 2003). La
spectroscopie IRTF permet donc de mieux appréhender [1’efficacité de [D’interface
matrice/charge (Tannenbaum, et al., 2006; Uddin, et al., 2012) qui gouverne les propriétés
macroscopiques du produit final. Par conséquent, certaines études se sont appuyées sur ce
type de spectroscopie pour caractériser la dispersion de nanoplaquettes d’argile (Cole, 2008;
Barbas, et al., 2012), voire pour estimer leur orientation dans une matrice thermoplastique

(Cole, 2008; Ijdo, et al, 2006). Dans un article consacré aux nanocomposites
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PA6/nanoparticules de montmorillonite (Loo, et al., 2003), les auteurs ont étudi¢ la

déformation des nanoparticules en utilisant cette technique spectroscopique.
1.7 Techniques de caractérisation macroscopique

Depuis les années 90, un intérét a été port¢ a I’¢laboration, a la caractérisation et aux
applications de matériaux nanocomposites thermoplastique/argile (Alexandre, et al., 2000;
Ray, et al., 2003). En particulier, les propriétés thermiques (Tang, et al., 2003), mécaniques
(Ait Hocine, et al., 2008) et de transport (Alexandre, et al., 2009) des nanocomposites ont été
étudi¢es dans la littérature. Il est maintenant établi qu’un degré élevé de dispersion des
nanoparticules dans une matrice thermoplastique ainsi qu’une bonne qualité¢ de I’interface
matrice/charge procurent aux nanocomposites des propriétés physiques améliorées, comparés
aux microcomposites. A ce sujet, ce travail de thése a pour objectif principal d’étudier les
relations entre comportements macroscopiques et propriétés structurales des nanocomposites
PA12/ Cloisite® 30B. Dans cette étude, les comportements macroscopiques seront abordés du
point de vue thermique, en utilisant I’Analyse Thermogravimétrique (ATG) et I’Analyse
Thermique Différentielle (ATD) et du point de vue mécanique, en étudiant les propriétés
mécaniques dynamiques a I’aide d’un Analyseur Thermomécanique Dynamique. Notons que
cette approche « macro-micro » a déja été menée, de fagon approfondie, dans le cadre du
couplage de la rhéométrie a I’état fondu avec des techniques de caractérisation structurale
précédemment citées. Ceci amene a un autre point original de cette thése qui est de tenter de

comparer les propriétés viscoélastiques d’un méme matériau a 1’état fondu et a 1’état solide.
1.7.1 Caractérisations thermiques

La connaissance de la stabilit¢ thermique est un point important de 1’étude des
nanocomposites a matrice thermoplastique chargée de particules d’argile modifiée, puisque
ces matériaux sont mis en forme a des températures relativement élevées, en général quelques
dizaines de degrés au-dessus de leur température de fusion. L’ATG est une des techniques qui
permet 1’étude de la stabilité thermique de ce type de matériaux, en particulier du tensioactif
qui modifie P’argile (Uhl, et al., 2004). Elle est aussi utilisée pour déterminer, apres
calcination des échantillons, le taux massique de charges inorganiques réellement présent

dans le mélange (McNally, et al., 2003).
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La calorimétrie différentielle a balayage (DSC, pour « Differential Scanning Calorimetry » en
anglais) est trés utilisée pour étudier I’influence des particules d’argile sur les températures de
transition vitreuse, de cristallisation et de fusion (McNally, et al., 2003; Liu, et al., 2003).
L’ATD, utilisée dans ce travail, est similaire a celle que 1’on peut mener par DSC. Elle
mesure les variations de flux de chaleur entre une capsule contenant 1’échantillon a analyser et
une capsule vide servant de référence, ce qui permet de remonter aux différentes températures

de transition.
1.7.2 Caractérisations rhéologiques a I’état fondu

La rhéologie est une discipline qui traite de 1’écoulement ou des déformations des matériaux
sous I’action de contraintes. La caractérisation rhéologique des matériaux, basée sur la mesure
de leur viscosité et de leur €lasticité, intéresse depuis longtemps le milieu industriel (Walters,
1975), mais [’utilisation de la caractérisation rhéologique comme moyen d’investigation
physique des matériaux est plus récente. Cette démarche, obligatoirement transverse puisque
faisant appel a la complémentarité des approches rhéologique et physico-chimique, suscitent

un engouement grandissant dans bon nombre de secteurs industriels.

Ainsi, les propriétés rhéologiques a 1’¢tat fondu des nanocomposites a matrice
thermoplastique chargée de nanoparticules d’argile ont été étudiées, pour leur intérét
industriel, en particulier du point du vue de 1’élaboration de ces matériaux, mais aussi pour
leur intérét scientifique, en termes de relations structure/comportement (Krishnamoorti, et al.,
2001). La rhéologie a I’état fondu a fréquemment été utilisée en tant qu’outil de mesure
indirect de la dispersion et de I’état de structuration des charges argileuses dans les
thermoplastiques (Solomon, et al., 2001), souvent en complément des techniques de
microscopie et de rayons X. Elle a surtout apport¢ une meilleure compréhension des
mécanismes a |’origine de cette dispersion lors du mélangeage : intercalation, exfoliation et
pelage des particules argileuses, illustrés sur la Figure 1.10 (Fornes, et al., 2001; Dennis, et
al., 2001). Pour des nanocomposites a base de nanoplaquettes d’argile, la plupart des études
menées en viscoélasticité linéaire, montrent un changement de comportement rhéologique a
des fractions massiques d’argile trés faibles, de I’ordre de 2%. Ce changement a été attribué a
la formation d’un réseau de percolation tridimensionnel. La formation de ce réseau des les
faibles taux de charges s’explique par le rapport de forme ¢levé des nanoplaquettes d’argile

(Utracki, et al., 2002; Hoffmann, et al., 2000). La mise en évidence des relations étroites et
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complexes entre propriétés rhéologiques a 1’état fondu et propriétés structurales multi-échelles
de nanocomposites constitués d’une matrice PA12 chargée de Cloisite® 30B, soit les
matériaux de cette ¢tude, a ¢été largement étudiée en-deca et au-dela de cette fraction massique
seuil. I a été montré que les propriétés rhéologiques pouvaient étre modulées en jouant non
seulement sur le nombre, mais aussi sur la taille et la structure des particules d’argile, qui sont
conditionnés par un parametre d’élaboration : I’énergie mécanique de mélangeage spécifique
(Médéric, et al., 2009). Toutefois, cette énergie qui dépend du produit du temps de
mélangeage et du carré¢ de la vitesse de rotation des pales, peut, si elle est trop élevée,
dégrader I’interface matrice/charge (Médéric, et al., 2006) et conduire a des propriétés
mécaniques a la rupture (Ait Hocine, et al., 2008) et de transport (Alexandre, et al., 2009)
décevantes, notamment a forts taux de charges. Enfin, pour des fractions d’argile supérieures
a la fraction seuil, les propriétés rhéologiques linéaires et non linéaires de ces matériaux
macroscopiquement structurés sont gouvernées par une structure composée de domaines,

définis comme ensembles d’entités argileuses corrélées entre elles (Aubry, et al., 2005).
1.7.3 Caractérisations mécaniques a I’état solide

D’un point de vue expérimental, les travaux publiés dans la littérature sur les nanocomposites
a ’état solide, portent principalement sur 1’influence du taux de charges sur les propriétés
mécaniques de ces matériaux. Dans le cas des nanocomposites thermoplastique/argile, on
s’est intéress¢é aux variations du module d’Young ainsi qu’a la contrainte et I’allongement a la
rupture du matériau (Reichert, et al., 1998; Alexandre, et al., 2000; Fornes, et al., 2004; Cho,
et al., 2001; Sur, et al., 2001; Pegoretti, et al., 2004; Ait Hocine, et al., 2008). Ces études
montrent que les nanocomposites faiblement chargés, c’est-a-dire pour des fractions
massiques d’argile inférieures a 2-3%, sont des concurrents, en termes de propriétés
mécaniques, de leurs homologues composites nettement plus chargés. A ces fractions d’argile,
I’amélioration des propriétés mécaniques de la matrice est significative lorsque celle-ci est
renforcée par des nanoplaquettes d’argile a rapport de forme ¢élevé, quand le nanocomposite
est exfoli¢ (Dennis, et al., 2001; Fornes, et al., 2004). Par contre, au-dela de cette fraction
critique, les propriétés mécaniques a la rupture s’aveérent décevantes probablement en raison
de la présence d’agrégats argileux qui sont autant de lieux de concentration de contraintes (Ait
Hocine, et al., 2008). D’autres propriétés mécaniques des nanocomposites, comme la
résistance au choc ont aussi été étudi¢es (Cho, et al., 2001). Certains travaux ont montré un

bon accord entre les mesures du module d’Young obtenu par un essai de traction classique,
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une technique de caractérisation macroscopique, et par une technique de nanoindentation qui
détermine les propriétés mécaniques du matériau a I’échelle nanométrique (Zaidi, et al.,
2010). Cette bonne corrélation des propriétés mécaniques aux ¢€chelles macro- et
nanométriques a été attribuée au haut degré de dispersion des nanoplaquettes dans la matrice

qui conduit a un composite plus au moins homogene.

L’analyse thermomécanique dynamique (en anglais : Dynamic Mechanical Thermal Analysis
« DMTA ») est une technique ou une déformation (ou contrainte) oscillatoire de petite
amplitude est appliquée a un échantillon a I’état solide. Cet échantillon, de géométrie bien
définie, peut étre testé en faisant varier la contrainte, la déformation, la température ou la
fréquence ; la réponse du matériau est enregistrée puis analysée, en termes de parametres

viscoélastiques (module de conservation et module de perte).

Poynting fut probablement le premier a faire des essais oscillatoires, au début du 20°™ siécle
(Poynting, 1909), pour évaluer I’¢lasticité d’un matériau. Depuis, ces essais ont été¢ améliorés
au fil du temps(Kimball, et al., 1926; Miller, 1966; Macosko, et al., 1971; Murayama, 1978;
Read, et al., 1978; Nijenhuis, 1980), ce qui a conduit a la mise au point d’appareils modernes
de type DMTA dans les années 90 (Gillham, et al., 1994). Plusieurs articles et ouvrages ont
fait une synthése sur le principe et les objectifs d’essais en DMTA (Lee, 2005). Cette
technique a été utilisée par de nombreux auteurs pour ¢tudier I’influence des nanocharges sur
la transition vitreuse et la cristallinité des matériaux, a partir de la représentation des modules
dynamiques en fonction de la température (Gloaguen, et al., 2001; Shelley, et al., 2001;

Masenelli-Varlot, et al., 2002; Vlasveld, et al.).

Dans ce travail de thése, notre idée est d’utiliser le large panel d’essais proposé par la DMTA
pour aller bien au-dela de ce qui est rapporté dans la littérature et tenter de faire émerger des
résultats originaux. Il s’agit plus précisément de soumettre les nanocomposites a des
balayages en déformation, en fréquence et en température. Une démarche « nano-macro »,
similaire a celle décrite dans 1’étude en rhéologie a 1’état fondu (C£.§ 1.7.2), est mise en
ccuvre pour analyser les propriétés viscoélastiques du matériau, en rapport avec la
nanostructure, et pour tenter d’identifier les possibles liens entre 1’état fondu et 1’état solide

des nanocomposites étudiés.
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1.8 Conclusion

Dans le premier chapitre bibliographique, nous avons présenté des généralités sur les
nanocomposites a matrice polymere en mettant I’accent sur le type de nanocomposites étudié
dans ce travail de these. Il s’agit des nanocomposites €laborés a partir d’'un mélangeage a
I’état fondu, d’une matrice thermoplastique PA12 et de nanoparticules d’argile de type

montmorillonite organiquement modifiée, la Cloisite® 30B.

Nous avons aussi donné dans ce chapitre un apercu sur les techniques d’¢laboration et de

caractérisations structurale, thermique, rhéologique et mécanique des nanocomposites.

Une démarche « nano-macro », permettant d’étudier les relations complexes entre structure et
comportement macroscopique de ces matériaux, a été décrite. Elle s’appuie sur la
confrontation entre la détermination des propriétés rhéologiques a 1’état fondu, plus
précisément des propriétés viscoélastiques linéaires des nanocomposites, et la description de
la structure des échantillons. L’objectif de la thése est donc de mettre en place, pour 1’état
solide des nanocomposites, une démarche similaire, a partir de mesures réalisées par analyse
thermomécanique dynamique, en utilisant notamment des tests de balayage en déformation
qui sont tres peu développé dans la littérature et de balayage en fréquence qui n’y sont, a notre

connaissance, jamais ¢voqués.
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CHAPITRE 11 :

Matériaux et techniques expérimentales
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2.1 Matériaux

Les matériaux étudiés dans ce travail se composent d’une matrice polyamide 12 (PA12)

renforcée par des particules lamellaires d’argile a différentes fractions massiques.

Le PAI12 utilis¢ comme matrice est obtenu par polymérisation du laurylactame qui est un
aminoacide dérivé de la transformation du pétrole brut. Il est fabriqué par la société
ARKEMA sous la référence Rilsan® AECHVO. Tous les polyamides sont obtenus par
polycondensation d'une fonction amine et d'une fonction acide. Ce grade, développé pour
I’extrusion, a une masse molaire en nombre mesurée a 20000g/mol et une masse molaire en
poids mesurée a 37000g/mol, correspondant a un indice de polymolécularité de 1,85. En
considérant que le monomere a une masse molaire de 197 g/mol, ces données fournisseurs
conduisent & un degré de polymérisation de 188. Les principales caractéristiques du PA12

utilisé dans cette étude sont récapitulées dans le Tableau 2.1.

Tableau 2.1 : Les principales caractéristiques du PA12 Rilsan® AECHVO.

masse molaire en nombre 20000g/mol
masse molaire en poids 37000g/mol
Température de fusion 183°C

Température de transition vitreuse (mesurée avec une DSC) | ~40°C

viscosité Newtonienne a T=200°C 1600Pa.s

Masse volumique (p) 1,01g.cm™

L’argile utilisée dans cette étude comme renfort, est une montmorillonite, référencée sous
I’appellation Cloisite® 30B (C30B) et fournic par la Société Southern Clay Products
(Gonzales, Texas, USA). Elle a une densité proche de 2. C’est une montmorillonite sodique
chimiquement modifiée, appartenant a la famille des smectites. Cette charge posséde une
surface spécifique importante, allant de 600m*/g a 800m*/g, couplée a une trés grande
anémométrie (Rautureau, et al., 1982). La Figure 2.1 rappelle la structure cristallographique
de la montmorillonite (Gherardi, 1998) et définit notamment les distances interréticulaire et
interfoliaire de 1’argile. Cette dernic¢re est composée de feuillets élémentaires flexibles et
relativement déformables, d’épaisseur nanométrique ey~0,7nm, et de longueur caractéristique

L variant de 100 a 1000nm, lui conférant un rapport de forme élevé, p=L/ey, compris entre
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140 et 1400. Cet avantage ne peut cependant étre mis a profit totalement que si on arrive a

exfolier dans la matrice cette argile en feuillets individuels, schématisés sur la Figure 2.1.
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Figure 2.1 : Structure cristallographique du feuillet de montmorillonite.

La modification chimique de la montmorillonite, utilisée dans le cas de la Cloisite® 30B
(Figure 1.5) afin de la rendre organophile, facilite également I’exfoliation de la charge dans la
matrice thermoplastique, lors du mélangeage, jusqu’a 1’échelle du feuillet élémentaire (Figure

1.3).

La distance entre feuillets de la Cloisite® 30B a ét¢ mesurée par diffraction des rayons X aux
grands angles (Razafinimaro, 2006). Le diffractogramme obtenu est représenté sur la Figure
2.2 et il montre un angle de diffraction 26 égal a 4,6° correspondant a une distance
interréticulaire dyg; = 1,94 nm, déterminée a 1’aide de la loi de Bragg définie dans le chapitre

1. La distance interfoliaire est donc d’environ 1,2 nm pour la Cloisite” 30B.

Plusieurs travaux ont montré une bonne pénétration des chaines de polymere dans les galeries
de la Cloisite® 30B (Fornes, et al., 2004; Kim, et al., 2003), soulignant que ce type de
tensioactifs est trés bien adapté a 1’obtention de nanocomposites exfoliés a matrice polyamide
(PA). Ceci explique, en partie, la large utilisation de Cloisite” 30B dans la formulation des

nanocomposites a matrice PA. Médéric et al. (2006) ont notamment constaté que, sous
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certaines conditions de mélangeage, les nanocomposites PA12/C30B présentent une structure

majoritairement exfoliée.
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Figure 2.2 : Diffractogramme de la Cloisite® 30B.

Concernant la stabilité thermique, des études ont montré que des montmorillonites modifié¢es
a I’aide d’alkylammonium quaternaires ne commencent a se dégrader qu’a des températures
comprises entre 180°C et 200°C (Xie, et al., 2001). Le polyamide 12 peut étre mis en forme a
des températures voisines de 200°C, ce qui limite les phénomenes de dégradation du tensio-

actif.
2.2 Techniques expérimentales

2.2.1 Elaboration

Différentes étapes ont ¢ét¢ nécessaires pour [’¢élaboration et la mise en ceuvre des
nanocomposites €tudiés : broyage, mélangeage et mise en forme. Ces étapes, ainsi que les

matériaux qui en résultent, sont présentés ci-dessous.

2.2.1.1 Broyage
Le broyage a été effectu¢ au moyen d’un broyeur « FRITSCH Pulverisette 15 », représenté
sur la Figure 2.3. Cette opération est assurée par des couteaux en acier inoxydable qui

permettent d’atteindre une taille du matériau broyé comprise entre 0,25 mm et 6 mm.
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Figure 2.3 : Broyeur a couteaux « FRITSCH Pulverisette 15 ».

On retrouve I’utilisation du broyeur a différentes étapes de 1’¢laboration des nanocomposites :

- broyage des granulés de PA12 afin de faciliter I’homogénéisation du mélange
PA12/C30B

- broyage des nanocomposites apreés le mélangeage et avant la mise en forme sous

presse.

Il convient, cependant, de souligner que I'utilisation du broyeur n’est pas requise pour les
poudres de Cloisite® 30B. Ces derniéres subissent un broyage manuel au mortier, opération

nécessaire pour casser les gros agrégats.

2.2.1.2 Mélangeage

On fait fondre et on mélange le matériau a I’aide d’un mélangeur interne Haake Rheomix 600
représenté sur la Figure 2.4. Celui-ci est composé d'une chambre d’une capacité de 120 cm’.
La Figure 2.5 présente les deux pales contrarotatives qui s’y meuvent. Un dispositif de
chauffage et de refroidissement par air est également intégré dans le systeme. La température
de chauffage maximale que peut atteindre 1’appareil est de 450°C. Un thermocouple situé
dans I’enceinte (Figure 2.4) permet de mesurer la température au plus proche du mélange. La
vitesse maximum de rotation des pales est de 200trs/min. Le couple, atteignant au maximum

160 Nm, est calculé a partir du courant induit.
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Figure 2.5 : Profil géométrique des pales.
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Figure 2.6 : Exemple d’évolution du couple et de la température en fonction du temps pendant le

mélangeage.
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Dans un premier temps, le PA12, broyé et étuvé pendant 4h a 80°C, est mélangé
manuellement avec la Cloisite” 30B. On verse alors la poudre PA12/C30B dans la chambre
du malaxeur dont la température est fixée a 200°C, soit environ 20°C au-dessus de la
température de fusion du PA12. Cette température s’avere suffisante pour faire fondre
totalement la matrice PA12 sans risque de dégradation majeur des constituants du mélange
(Xie, et al., 2001). L’opération de mélangeage s’effectue a une vitesse de rotation des pales
donnée pendant un temps de séjour défini. Dans cette étude, deux vitesses de rotation des
pales, 32trs/min et 100trs/min, ainsi que deux temps de séjour, 6min et 15min, sont adoptés.
Les évolutions du couple et de la température sont enregistrées en fonction du temps au cours
de cette opération. Un exemple de ces évolutions est présenté sur la Figure 2.6. Le couple
présente un pic qui correspond a la phase d’incorporation (1) puis une réponse stationnaire qui

correspond a la phase d’homogénéisation et de dispersion des constituants (2).

Pour tous les mélanges élaborés, la phase d’incorporation dure environ une cinquantaine de
secondes et le couple atteint un maximum de 65Nm avant de diminuer jusqu’a une valeur

stationnaire d’environ 20Nm, maintenue constant jusqu’a la fin de 1’opération.

Une élévation de la température AT est observée par rapport a la consigne, au cours du
mélangeage. A 32trs/min, AT vaut 5°C; a 100trs/min, elle peut atteindre 15°C. La
température se stabilise, en fin de mélangeage, a la température de consigne de 200°C. Cette
¢lévation de température est peut-&tre due a la dissipation visqueuse (Agassant, et al., 1996)
ou, de notre point de vue, a I’autoéchauffement du matériau. Il convient de souligner, tout de
méme, que la mesure de la température n’est faite qu’en un seul point, sous des sollicitations

complexes de mélangeage.

2.2.1.3 Mise en forme

On réalise la mise en forme des échantillons mélangés au moyen d’une presse manuelle
DARRAGON ¢équipée d’un vérin hydraulique exercant une pression maximum de 250 bars
ainsi que deux plateaux chauffants de dimensions 200mm x 200mm (Figure 2.7). Grace a
I’effet Joule, le chauffage peut atteindre la température de 600°C. Une circulation d’eau

assure le refroidissement.

Apres avoir broyé les échantillons sortis du malaxeur, on dispose les poudres entre deux
plaques couvertes de feuilles d’aluminium enduites d’un démoulant au téflon (Figure 2.8).
Ensuite, on met en forme les plaques sous presse a 200°C, en imposant une pression
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croissante, par paliers successifs de 0 a 250 bars, pendant 10 minutes, et selon un protocole
bien défini (Figure 2.9). Le temps de refroidissement des plaques est d’environ 3 min. Un
exemple de plaque de nanocomposite obtenu est représenté sur la Figure 2.10. Cette plaque

est de forme carrée, de 10 cm de coté et de 2 mm d’épaisseur.

Dans le Tableau 2.2 est consignée la liste des différents mélanges PA12/C30B étudiés dans ce
travail, en fonction de leurs conditions d’¢élaboration et des fractions massiques d’argile. Sont

analysés les matériaux non vieillis et vieillis naturellement a 1’air libre pendant environ 6 ans.

Plateau supérieur fixe
Plateau inférieur mobile

Vérin hydraulique

Manomeétre

Moule +
Plaque

Figure 2.8 : Mise en forme sous presse.
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Figure 2.9 : Pression exercée pendant la mise en forme sous presse.

Figure 2.10 : Plaque de nanocomposite.

Tableau 2.2 : Les matériaux PA12/C30B analysés.

M¢élangeage
Matériaux % massique de C30B
Vitesse (trs/min) | Temps (min)
32 6 0%,1%,2%,3%,5%,7%,10%
PA12/C30B (non vieillis) 100 6 0%,1%,2%0,3%,5%,7%,10%
100 15 0%,1%,5%,10%
PA12/C30B (vieillis) 100 6 0%, 3%, 5% ,10%

2.2.2 Caractérisation

Diverses techniques expérimentales ont été utilisées pour caractériser la microstructure, ainsi

que les propriétés thermiques et mécaniques des nanocomposites étudiés.
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2.2.2.1 Caractérisations structurales

a) Microscopie électronique a balayage
Les travaux d’imagerie par MEB ont ¢été réalisés au Département des Microscopies de I’'UFR

de Médecine de 1’Université Francgois Rabelais de Tours.

Les échantillons sont découpés en petits morceaux de Imm d’épaisseur. Ils sont ensuite
introduits dans une résine Epoxy et polymérisés 48h a 60°C. Ensuite, a I’aide d’un
ultramicrotome, ils sont coupés au couteau diamant a lum d’épaisseur. Ces coupes sont
déposées sur des lamelles de verre, puis séchées sur platine chauffante. Enfin ces lamelles de

verre sont placées sur des plots métallisées au carbone.

Les observations ont ét¢ effectuées sur un microscope électronique a balayage avec canon a
effet de champ ZEISS ULTRA PLUS (Figure 2.11). La tension d'accélération des électrons
¢tait réglée a SkV. Les détecteurs utilisés étaient principalement les détecteurs d'électrons

secondaires et rétrodiffusés.

Figure 2.11 : Microscopie électronique a balayage.

Les spectres de fluorescence X ont été acquis a l'aide d'un détecteur EDS E2V « Scientific
Instruments » associé au logiciel IDFix de SAMx. La tension d'accélération des électrons était

typiquement de 15kV et le temps de comptage de 60 secondes.
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b) Microscopie électronique en transmission

Les observations en MET ont été réalisées au Département de Microscopie de I’Université
Francois Rabelais de Tours. L’appareil utilis€¢ est un microscope JEOL JEM-1230 équipé
d’un filament tungsténe opérant a 120kV (Figure 2.12a). Les échantillons ont été découpés
sous forme de lamelles ultra-minces, d’épaisseur comprise entre 40nm et 50nm, a 1’aide d’un
cryo-ultramicrotome LEICA EM FC6 (Figure 2.12b). Ces coupes sont ensuite placées sous

vide pouss¢é dans 1’enceinte du microscope.

Figure 2.12 : (a) Microscope électronique en transmission JEOL JEM-1230 et (b) ultracryomicrotome
LEICA EM FCé6

Comme I’illustre clairement la Figure 2.13, les clichés obtenus dans ce travail (Figure 2.13a)
sont similaires aux clichés reportés dans la thése de T. Razafinimaro (2006) (Figure 2.13b).
Cette these avait porté principalement sur 1’étude des propriétés rhéologiques, a 1’état fondu,
de matériaux strictement identiques, en termes d’¢laboration et de composition, a ceux
investigué dans le présent travail. Pour des raisons de meilleure qualité d’image, surement due
a une découpe a froid mieux adaptée a ce type de matériau, nous avons fait le choix de baser
nos analyses sur les clichés de T. Razafinimaro (2006). Ces derniers ont été réalisés au
laboratoire d’essais du Groupe ARKEMA a Serquigny. L’appareil utilisé¢ est un microscope
JEOL JEM-1230 équipé d’un filament LaB6 opérant a 80KV. Les échantillons sont aussi
découpés a I’aide d’un ultracryomicrotome LEICA EM FC6. La procédure d’observation est

identiques a celle mise en ceuvre a I’Université de Tours.
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Figure 2.13 : Illustration des clichés MET obtenus dans ce travail (a) et ceux obtenus par Razafinimaro

(2006) (b) : nanocomposites PA12/1%C30B.

¢) Diffraction des rayons X aux grands angles

La DRX aux grands angles a été utilisée principalement pour déterminer les distances
interfoliaires des entités argileuses, dans le but de qualifier la structure des nanocomposites,
d’intercalée a exfoliée. Ces mesures ont été réalisées sur un diffractometre SIEMENS F de
puissance 875W, installé au Laboratoire de Géochimie et Métallogénie d’IFREMER a Brest
(Razafinimaro, 2006). Il est équipé d'un tube a rayons X muni d’une anticathode en cuivre,
émettant un rayonnement de longueur d’onde A= 1,54 Angstroms (raie Cu-Ka). L’intensité du
signal diffracté est mesurée a 1’aide d’un compteur a scintillations, pour chaque angle

d’incidence du faisceau X.

d) Spectroscopie infrarouge

Les spectres infrarouges (IR) ont été réalisés au laboratoire de Physico-Chimie des Matériaux
et Electrolytes pour I’Energie (PCM2E) de 1'Université Frangois Rabelais de Tours sur un
appareil Perkin Elmer Spectrum One FTIR ATR (Figure 2.14).

La gamme de fréquences d’onde étudiée s’étendait de 400 a 4000cm™. Chaque spectre a 6té
obtenu par addition de 25 scans avec une résolution de 4cm™. Les analyses ont été effectuées

en mode transmission.
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Figure 2.14 : Appareil ATR (Attenuated Total Reflectance).

2.2.2.2 Caractérisations thermiques

a) Analyse thermogravimétrique
Cette technique d’analyse permet d’enregistrer la variation de la masse d’un échantillon en

fonction de la température que I’on augmente a une vitesse donnée.

L’analyse thermogravimétrique a été réalisée avec un appareil PERKIN ELMER ATG/ATD
(Figure 2.15), installé au GREMAN CNRS UMR 7347, a I'IUT de Blois. L’échantillon a
analyser pese environ 10 a 12 mg. Il est placé dans un creuset en alumine et est introduit dans
un four afin d’étre soumis a un cycle de température pouvant varier de la température
ambiante jusqu’a 800°C. La rampe de montée en température est fixée a 10°C/min et
s’effectue sous atmosphére inerte (flux d’azote de 100cm’/min). La variation de masse est

mesurée au fur et a mesure que le produit se dégrade.

Cette technique nous renseigne sur 1’influence des charges et de leur structure sur la stabilité
thermique du composite et permet de déterminer, apres calcination des échantillons, le taux

massique réel de C30B présent dans la matrice PA12.
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Mise en service Ouverture/fermeture du four
ON/OFF Figure 2.15 : Appareil TG-ATD (PERKIN ELMER).

La Figure 2.16 représente la perte de masse en fonction de la température pour la Cloisite®™
30B. On constate que la charge argileuse se dégrade significativement, et de facon
progressive, entre 200°C et 450°C. A 450°C, la perte de masse, d’environ 24%, est
certainement due a la dégradation du modifiant organique utilis¢é pour le traitement
organophile de I’argile, c’est-a-dire 1’alkyl ammonium quaternaire (Xie, et al., 2001; Hibon,
2006). La dérivée de la courbe thermogravimétrique de la Cloisite® 30B montre des
dégradations accentuées autour de 273°C et 374°C. Une autre perte de masse marquée est
observée a partir de 587°C et est attribuée a la déshydroxylation des feuillets d’argile (Xie, et

al., 2001). A 800°C, il reste ~72,5% de résidus, correspondant a la partie minérale de ’argile.

Ces résultats montrent que le choix de la température de mélangeage de 200°C pour élaborer
les nanocomposites étudiés, limite considérablement les phénomeénes de dégradation du

modifiant organique présent dans la Cloisite®™ 30B.

La Figure 2.17 représente la courbe thermogravimétrique pour le PA12 ainsi que pour les
nanocomposites, mélangés a 100trs/min pendant 6min et chargés de 1% a 10% de Cloisite®
30B. Dans cette partie, notre objectif est simplement d’évaluer la fraction massique réelle
incorporée dans le composite. Toutefois, une discussion plus détaillée des résultats ATG sera

présentée dans les chapitres 3 et 4.
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Figure 2.16 : Courbe ATG et la dérivée de la Cloisite® 30B.
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Figure 2.17 : Courbes ATG du PA12 et des nanocomposites.

La perte de masse observée sur les nanocomposites pour des températures inférieures a
400°C, est imputable a la dégradation du modifiant organique. En effet, cette perte augmente
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avec I’augmentation de la fraction d’argile (Figure 2.17). Elle est de 1’ordre de 2% pour le
nanocomposite chargé a 10% d’argile (Figure 2.17), soit 20% des 10% d’argile (Figure 2.16).
La fraction massique mesurée a 800°C, @,,, correspond a la partie minérale résiduelle de
I’argile (Figure 2.17). Elle représente ~72,5% de la fraction massique de montmorillonite

modifiée, ¢, avec le tensio-actif, présente dans le composite a 200°C. Les fractions

massiques d’argile, @, @,,, et @, sont reportées dans le Tableau 2.3.

La différence entre les fractions massiques @, et ¢ s’explique par les erreurs que I’on pourrait
commettre lors des pesées et par les pertes éventuelles d’argile lors de I’incorporation de
celle-ci dans le mélangeur interne. Notons que ces résultats révelent que la différence de
matiere est, dans la plupart des cas, inférieure a 10%.

Les résultats reportés dans les chapitres suivants seront discutés en fonction de la fraction

massique mesurée, ¢,

Tableau 2.3 : Les fractions massiques d’argiles introduite (¢), résiduelle mesurée (¢,, ) et mesurée (g,,),

pour les nanocomposites mélangés a 100trs/min pendant 6 min, a2 200°C.

¢ (%0) | Gn(70) | @ (V0)

0 0 0

1 0.8 | 1,02
2 14 | 180
3 2 2,55
5 | 3,75 | 480
7 56 | 7,15
10 | 72 | 920

b) Analyse Thermique Différentielle

Cette technique consiste a enregistrer les changements de transition (exothermique ou
endothermique) en soumettant I’échantillon a un cycle de température représenté par un
chauffage suivi d’un refroidissement. Ces changements de transition correspondent
principalement aux températures de transition vitreuse 7,, de fusion et de cristallinité.
L’appareil ATD utilisé dans cette étude est montré sur la Figure 2.18. Environ 10 a 15mg de
maticre suffisent pour effectuer I’analyse. Des balayages en température sont effectués de la

température ambiante a 250°C, a la vitesse de 10°C/min.
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Figure 2.18 : Appareil ATD.

2.2.2.3 Perte de masse : étuvage
Dans ce travail, nous avons ¢étudi¢ la perte de masse en eau du PA12 et des nanocomposites
avec 1% et 5% d’argile, en fonction du temps d’étuvage. La masse initiale, 7, et la masse en

cours d’étuvage a 80°C,m(t), ont été déterminées a 1’aide d’une balance analytique

¢lectronique ayant une précision de 0,1mg.

mo—m(t)

La perte d’eau X 100 a été représentée sur la Figure 2.19 qui montre que cette perte

mo
diminue en fonction du temps en affichant une tendance vers une stabilisation, pour la matrice
et tous les nanocomposites étudiés. Elle atteint des valeurs inférieures a 0,5% au bout de 30
heures d’étuvage a 80°C, ce qui va dans le sens des résultats de la littérature présentés dans le
chapitre 1 (Figure 1.2). Comme le montre clairement la Figure 2.19, bien que relativement
faible, la quantité d’eau présente dans les nanocomposites semble étre de plus en plus petite a
mesure que la proportion d’argile ajoutée augmente. En effet, la reprise en eau de ces
nanocomposites est naturellement peu favorisée par la présence de particules de
montmorillonite organiquement modifiée, qui présentent un caractére hydrophile inférieur a
celui de la montmorillonite sodique (Becker, et al., 2004). De plus, la reprise en eau est
ralentie par la dispersion de ces mémes particules, qui jouent un role d’effet barriere (Shah, et

al., 2002).

Ces résultats nous ont suggéré que 1’étuvage des éprouvettes avant les différentes
caractérisations (thermiques et mécaniques) n’était pas nécessaire. Les échantillons ont
toutefois été conservés dans un environnement protégé, en essayant de réduire la durée entre

I’élaboration et les caractérisations.
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Figure 2.19 : 1a perte d’eau en fonction du temps.
2.2.2.4 Caractérisations mécaniques

a) Comportement viscoélastique linéaire
Les parametres viscoélastiques de nos matériaux ont ¢té mesurés a I’aide d’un Analyseur

Thermomécanique Dynamique de type Metravib VA4000 (Figure 2.20) commercialisé par la
société 01dB Metravib.

L’échantillon est sollicit¢ mécaniquement a une extrémité en imposant une contrainte o (ou

une déformation &) sinusoidale du type :

o(t) = oy sinw(t), 2.1
ou oy représente 1’amplitude du cycle de contrainte. Le signal de réponse en déformation est
déphasé d’un angle §:

e(t) = gy sin(wt + 6), 22

ou g représente 1’amplitude du cycle de déformation.
Le viscoanalyseur VA4000 permet la détermination de plusieurs grandeurs physiques
intrinseéques du matériau:
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- Le module complexe E ", donné par I’équation suivante :
E*=E"+iE", 23

ou E’ est le module de conservation qui caractérise la partie de I’énergie emmagasinée sous
forme élastique et E” le module de perte qui définit I’énergie dissipée dans le matériau (par

exemple, sous forme de chaleur).
- Latangente delta :

La tangente delta (tan o) est le facteur d’amortissement appelé aussi facteur de perte. Elle

représente le rapport entre le module de perte E” et le module de conservation E” :

"

tand = E 2.4
EY

- Latempérature de transition vitreuse :

Lors d’un balayage en température, on peut identifier trois zones qui caractérisent les
polymeéres, en tragant 1’évolution des paramétres E’ et tand en fonction de la température :
I’état vitreux, la zone de transition vitreuse et 1’état caoutchoutique. Chaque zone décrit un
¢état du matériau et leurs limites dépendent de la fréquence et de la vitesse de variation de
température. Les trois états sont représentés, a titre d’exemple pour un polymére classique, sur

la Figure 2.21 (Le Clerc, 2006).

Dans I’état vitreux, E’ est quasi-stable et relativement ¢élevé, le matériau est fragile. Dans le
domaine de transition vitreuse, E” chute tandis que tand décrit un pic avec un maximum
correspondant a la température de transition vitreuse (Ty). Dans ce domaine, le matériau est
instable et des mouvements de chalnes moléculaires se manifestent. Dans [’état

caoutchoutique, E’ et tand se stabilisent.
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Figure 2.20 : Viscoanalyseur Metravib VA4000 : (a) vue globale (b) zoom sur le systéme de sollicitation.

Protocole expérimental :

Une ¢étude préliminaire a ét¢é menée pour mettre en place un protocole expérimental
concernant la caractérisation mécanique dynamique des nanocomposites a 1’état solide
(Coundoul, 2008). En s’appuyant sur une combinaison de calculs théoriques et de tests de
balayage en déformation menés sur les nanocomposites, ce travail exploratoire a permis

de déterminer les dimensions d’éprouvettes, de forme parallélépipédiques, a tester.

En effet, la précision des mesures obtenues par sollicitation dynamique dépend fortement des
dimensions de I’éprouvette. Par conséquent, 1’optimisation de ces dimensions est impérative

pour améliorer cette précision.

La formule qui permet de calculer le module ¢élastique E’corrigé est :
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E'=K.F..Fs.cos6 2.5

avece
1
F=— 2.6
© e
et
h
Fr=1 2.7

ou S, =e.let s;=2.h(l+e), e et | étant respectivement 1’épaisseur et la largeur de

I’échantillon (Figure 2.22).
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Figure 2.21 : Exemple d’évolutions de E’ et tand en fonction de la température d’un polymeére.

Des essais de traction par balayage en déformations dynamiques, a 1 Hz et a température
ambiante, ont permis de fixer les valeurs des facteurs Fret F.. Le constructeur de 1’appareil

préconise d’avoir la valeur du facteur . proche de 1 et la valeur de Fysupérieure a 1000 m’.

Les essais ont été effectués sur des éprouvettes rectangulaires (Figure 2.22). Différentes
longueurs utiles, 4, et largeurs, /, d’éprouvette ont été testées et la comparaison des valeurs de
E’ obtenues a conduit au choix des dimensions les plus appropriées suivantes : hauteur » =
20mm, largeur / = 4mm et épaisseur e =2 mm, cette épaisseur ¢tant fixée par la profondeur du

moule.
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Les essais ont été effectués suivant trois modes : balayage en déformation, balayage en

fréquence et balayage en température.

Figure 2.22 : Dimensions de I’éprouvette.

- Balayage en déformation :
A température ambiante et & 1Hz, I’éprouvette est soumise a une déformation sinusoidale
d’amplitude croissante allant de 2.10%a 6,2. 107, Cet essai permet de déterminer, entre autres,

I’étendue du régime linéaire du comportement du matériau.

- Balayage en fréquence :
A température ambiante, & un déplacement statique égal 10 um et a un taux de déformation
dynamique choisi dans le domaine du comportement linéaire du matériau, 1’éprouvette est

soumise a un balayage en fréquences allant de 10 Hz a 100 Hz.

- Balayage en température :
A 1Hz, avec une force imposée de 0,5 N et a un taux de déformation dynamique choisi dans le
domaine de linéarité, le matériau est soumis a un balayage en température. Pour ce type
d’essai, un protocole expérimental, basé¢ sur ’optimisation de la vitesse de montée en
température, V7 , et du temps d’attente lors du palier, #,, a été établi, notamment en vue
d’améliorer la qualit¢ de mesure au voisinage de la température de transition vitreuse
Tg~40°C. Les parametres expérimentaux liés a I’évolution de la température, 7, qui ont été
retenus sont les suivants :

0°C <T'<30°C: Vr=2°C/min et f, =2 min

30°C <7<60°C : V7= 0,5°C/min et £, =2 min

60°C <7<120°C : V7= 2°C/min et ¢, = 2 min
69



b) Essais de relaxation

Des essais de relaxation de contrainte ont été réalisés a I’aide du viscoanalyseur Metravib
VA4000, équipé d’une cellule hautes fréquences (1 a 800 Hz) et pouvant mesurer des forces
statiques allant jusqu’a 150 N. Ces essais consistent a appliquer une déformation constante &,
de 6%, pendant une durée de 300 secondes et d’observer alors la réponse du matériau en
terme de contrainte. La valeur de la déformation &, a été choisi suffisamment élevée pour

investiguer le domaine non linéaire du comportement du matériau.

Les essais ont été effectués sur des €prouvettes rectangulaires de hauteur 4 = 16mm, de

largeur / = 4mm et d’épaisseur e = 2mm (Figure 2.22).
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CHAPITRE 111 :
Caractérisations structurale, thermique et

mécanique des nanocomposites

PA12/C30B : effet du taux de charge
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3.1 Introduction

L’objectif de ce chapitre est d’étudier I’influence de la fraction massique de charges d’argile
ajoutées sur les propriétés structurales, thermiques et mécaniques des nanocomposites
PA12/Cloisite. Seront concernés les nanocomposites préparés a 200°C, a 100trs/min pendant
6min avec une fraction massique d’argile qui varie de 0% a 10%. L’étude des nanocomposites

préparés selon les deux autres conditions (Cf. Chapitre 2) sera présentée dans le chapitre 4.

La dispersion des entités argileuses dans la matrice a été observée par MEB et par MET. La
structure des nanocomposites a ét¢ caractérisée par DRX aux grands angles. La caractérisation
physico-chimique a ¢ét¢ menée par la technique IRTF. Les propriétés thermiques des
nanocomposites ont été étudiées par ATG et par ATD ou par DSC. Les propriétés
viscoélastiques des nanocomposites ont été évaluées a I’aide du viscoanalyseur Metravib VA
4000 (DMTA), sous sollicitations dynamiques en traction. Ces essais ont été effectués sous
différents modes : balayage en déformation, balayage en fréquence et balayage en

température.
3.2 Effet du taux de charge sur la structure des nanocomposites

3.2.1 Caractérisation par MEB

La microscopie ¢électronique a balayage (MEB) apporte des informations directes sur 1’état de
dispersion de la charge argileuse au sein de la matrice polyamide, a I’échelle micrométrique.

La Figure 3.1 représente les clichés MEB, pris au méme grossissement, des nanocomposites a
différentes fractions massiques d’argile. Ils montrent clairement la présence d’objets de

quelques microns.

L’analyse chimique de ces objets (Figure 3.2) par EDS ou EDX (Energy Dispersive X-ray
Spectrometry) montre que ceux-ci contiennent une forte teneur de silice (Si) et de carbone
(C), une quantit¢ moindre d’aluminium (Al) et de sodium (Na), ainsi que de divers autres
¢léments comme le magnésium (Mg) et le fer (Fe). Cette composition correspond a celle de la
Cloisite® 30B utilisée comme charge renforcante, ce qui signifie que les objets observés sur
les clichés sont des agrégats micrométriques d’argile. Le nombre de ces agrégats et leur taille

augmentent avec la fraction d’argile, comme le montre la Figure 3.1.
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Figure 3.1 : Clichés MEB des nanocomposites a (a) ¢= 1%, (b) 5% et (c) 10% d’argile.
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Figure 3.2 : Analyse chimique des nanocomposites observés au MEB.
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3.2.2 Caractérisation par MET

La microscopie ¢lectronique en transmission (MET) permet, comme celle en balayage
(MEB), des observations directes de la structure des nanocomposites. Ces observations
locales (paragraphe 2.2.2.1b) donnent une information assez claire de la structure du
nanocomposite a 1’échelle nanométrique. La Figure 3.3 montre, a deux grossissements, les
clichés des nanocomposites pour les fractions massiques d’argile ajoutée de 1%, 2%, 3% et
5%. Ces clichés montrent une bonne dispersion de 1’argile dans la matrice, quelle que soit la
quantité d’argile ajoutée. La charge se présente sous forme de feuillets isolés, de tactoides ou
d’agrégats de différentes tailles. Toutefois, a faible quantité de Cloisite™ 30B, soit 1% d’argile
(Figure 3.3.a), seuls des feuillets isolés d’argile et des empilements de quelques feuillets bien
dispersés sont observés. Des agrégats d’argile de taille plus conséquente sont observés a des
fractions d’argile plus élevées. Comme déja observé sur les clichés MEB, la taille de ces
agrégats croit avec I’augmentation de la fraction massique d’argile (Figure 3.3b - Figure
3.3d), atteignant parfois quelques microns. De nombreux auteurs ont quantifi¢ le degré
d’exfoliation des particules d’argile dans des matrices thermoplastiques a 1’aide de la densité
spécifique de particules, rapport du nombre d’entités argileuses par um? 4 la fraction massique
d’argile (Fornes, et al., 2001). Pour des nanocomposites PA12/C30B, Razafinimaro (2006) a
montré que la densité spécifique diminue lorsque la fraction massique d’argile augmente

comme indiqué dans le

Tableau 3.1. Ce résultat est en parfait accord avec les observations MEB et MET.

()
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Figure 3.3 : Clichés MET du nanocomposite a (a) 1%de C30B, (b) 2% de C30B, (c) 3% de C30B et (d) 5%
de C30B.
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Tableau 3.1 : La densité spécifique correspondant a différentes fractions massiques.

¢ (%) | @ (%) | s
1 1,02 |70
2 1,80 |40
3 2,55 |40
5 | 480 |25

A 1% de Cloisite, la valeur de la densité spécifique, égale a 70 particules/um?, est proche de
la valeur trouvée par Fornes et al. (2001) pour des structures majoritairement exfoliées dans
des systemes PA6/argile. La densité spécifique diminue avec la fraction massique, elle ne vaut
plus que 25 particules/um” a une fraction massique de 5%. Cette valeur est comparable a celle
obtenue avec des nanocomposites présentant une structure mixte, a la fois intercalée et

exfoliée (Fornes, et al., 2001).
3.2.3 Caractérisation par diffraction des rayons X

La diffraction des rayons X est une des techniques les plus utilisées pour 1’identification des
minéraux argileux (Caillere, et al., 1982). En particulier, elle permet de déterminer la distance
interfoliaire de ’argile, a partir de la distance interréticulaire déduite de la loi de Bragg (Eq.

1.1).

La Figure 3.4 présente les diffractogrammes du polyamide 12 et des nanocomposites, pour

trois fractions massiques de Cloisite : ¢= {1%, 2%, 5%}.

Les nanocomposites étudiés présentent un pic de diffraction a un angle 26 égal a 5,5°. Ce pic,
classiquement observé dans des composites & matrice PA12, est attribué a la phase cristalline
v du PA12. La Figure 3.4 montre que I’intensité de ce pic diminue avec 1’augmentation de la
fraction massique d’argile. Ce résultat a déja été reporté dans la littérature dans le cas des

systemes PA12/montmorillonite modifiée (Dennis, et al., 2001; Cho, et al., 2001).

Les nanocomposites, du moins ceux dont la fraction massique de charges ¢@est de 2% et 5 %,
présentent un pic de diffraction relativement large a 20 = 2,7°. A ¢= 1% d’argile, I’intensité
des rayons X diffractés par la faible quantité d’argile est noyée dans le bruit du spectre (Eckel,
et al., 2004). Dans le cas des nanocomposites chargés a ¢ = 2% et 5%, I’intensité de ce pic est
plus manifeste. Rappelons que le diffractogramme de la Cloisite® 30B montre un pic a 4,6°
(Figure 2.5), correspondant a une distance interréticulaire d; = 1,92 nm. Le pic observé sur les
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diffractogrammes des nanocomposites est donc décalé vers les petits angles. Il est associé a
une distance interréticulaire d; =3,3nm, correspondant a une distance interfoliaire de 2,6nm.
L’augmentation de la distance entre les feuillets d’argile est attribuée a la pénétration de la
matrice PA12 dans I’espace interfoliaire de la Cloisite™ 30B, aboutissant & une structure dite
intercalée. De plus, les pics de diffraction a un angle 26 de 2,7° sont émoussés, ce qui peut
étre associé a des structures intercalées désordonnées (Vaia, et al., 1997). Cette notion de
structure désordonnée pourrait faire écho a l’organisation relativement désordonnée des
agrégats observés en MET (Figure 3.3.b et Figure 3.3.c) et au phénoméne de pelage reporté
dans la littérature, qui conduit a une distribution large des distances interfoliaires (Eckel, et
al., 2004). Cet effet de pelage correspond a une délamination partielle en frontiere des

agrégats (Dennis, et al., 2001).

30

PA12/%C30B
25 200°C,100tr/min,B6min

20

15

Intensite (u.a)

10 +

Figure 3.4 : Diffractogrammes du PA12 et des nanocomposites PA12/C30B (Razafinimaro, 2006).

3.2.4 Caractérisation par spectroscopie IRTF

Le spectre IRTF de la charge argileuse Cloisite® 30B, qui est une montmorillonite

organiquement modifiée, est représenté sur la Figure 3.5.

Les modes de vibrations caractéristiques des groupements hydroxyles du réseau silicaté sont

présents dans le spectre IR de la montmorillonite modifiée. Il s’agit des modes de déformation
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et d’élongation observés respectivement a ~1640 cm™ et ~3440 cm™. Les bandes autour de
920 cm” et 3630 cm ', qui correspondent respectivement aux modes de déformation et
d’¢longation des liaisons de Al,OH, sont caractéristiques d’une argile dioctaédrique comme la

montmorillonite.

Dans la montmorillonite, quatre bandes, correspondant aux modes de vibration des liaisons
SiO des couches tétraédriques de la montmorillonite, apparaissent entre 970 cm™ et 1120 cm™
(Yan, et al., 1996). Si une bande d’absorption a 1120 cm™ est clairement visible sur le spectre,
les trois autres bandes semblent masquées par une bande d’absorption intense centrée a ~1000
cm™. Cette derniére est caractéristique du mode de vibration en élongation de la liaison C-C,
marquant la présence de groupements alkyl ammonium quaternaires dans la montmorillonite

modifiée.

Le spectre IRTF montre aussi des bandes correspondant respectivement aux modes de
vibration en déformations symétrique et asymétrique respectivement & ~2850 cm™ ' et ~2920
cm_l, et de vibration en ¢longation a 1470 cm’! des liaisons —CH, (Awad, et al., 2008; Zhoua,
et al., 2009; Josh, et al., 2009). Ces trois bandes d’absorption sont également la signature de

modification de la montmorillonite.

Le spectre IRTF de la matrice polyamide 12 est représenté sur la Figure 3.6. Le groupement
N-H du polyamide 12 est identifiable a partir de deux bandes, 1’'une qui correspond au mode
de vibration en élongation au voisinage de 3280 cm™ et I’autre au mode de vibration en
déformation proche de 1550 cm™ (Rafiq, et al., 2010). Les bandes observées au voisinage de
1100 cm™ et 1630 cm™ correspondent respectivement aux vibrations caractéristiques des
liaisons C-N et C=0. Les bandes qui apparaissent proches de 3000 cm™ correspondent aux

groupements O-H.
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Figure 3.6 : Spectre IRTF de la matrice PA12.

Les spectres IRTF des nanocomposites a différents taux de charges sont représentés sur les

Figure 3.7 et Figure 3.8, cette derniére étant un zoom de la plage des ondes allant de 900 cm™
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41200 cm™. La bande 4 ~920 cm™, attribuée a la présence des charges, est présente dans le
spectre des nanocomposites. Elle est toutefois peu marquée, notamment dans le cas des
systémes les moins chargés (Figure 3.8). La bande a 3630 cm ', caractéristique d’une argile
dioctaédrique telle que la montmorillonite, n’apparait plus sur les spectres des
nanocomposites (Figure 3.7). Comme évoqué précédemment, les bandes a 920 cm™ et & 3630
cm ' sont caractéristiques des liaisons de AlL,OH, leur atténuation ou disparition dans les
spectres IRTF nanocomposites est probablement liée a la faible proportion de AI,OH présente
dans la Cloisite” 30B qui, de plus, est bien dispersée dans la matrice. A I'inverse, les spectres
IRTF des nanocomposites mettent clairement en évidence les bandes 4 2920 cm ', 2850 cm '
et 1470 cm™, dont I’intensité augmente avec la fraction d’argile (Figure 3.7). Ceci signifie que
I’alkyl ammonium quaternaire est présent dans les nanocomposites ¢laborés a 200°C, jouant
donc son réle dans le phénoméne d’intercalation de 1’argile par les chaines du PA12. De plus,
les bandes des liaisons SiO, masquées par la bande caractéristique du groupement C-C (~1000
cm™) sur le spectre de la Cloisite®™ 30B, sont clairement observables & 1020 cm™, 1040 cm™ et
1075 cm™ sur tous les spectres IRTF des nanocomposites (Figure 3.8). Leur intensité, liée au
nombre de liaisons SiO, augmente significativement avec la fraction d’argile. A I’inverse, le
role minime du mode de vibration en €longation du groupement C-C sur les spectres des
nanocomposites pourrait s’expliquer par une distance entre feuillets d’argile plus élevée dans
le cas ou celle-ci est dispersée dans la matrice polyamide (structure intercalée et/ou

partiellement exfoliée), comme 1’a montré la diffraction des rayons X.

Les analyses précédentes des microstructures permettent de conclure que les nanocomposites
PA12/C30B, mélangés a 200°C, 100trs/min pendant 6 min, sont constitués de feuillets
d’argile isolés (structure partiellement exfoliée), d’empilements de quelques feuillets d’argile
(structure partiellement intercalée) et de quelques agrégats micrométriques. Le degré
d’exfoliation diminue quand la fraction massique d’argile augmente. Le nombre et la taille
des agrégats micrométriques augmentent avec la teneur en argile. L obtention d’une structure
nanocomposite est rendue possible par la présence dans I’argile de 1’alkyl ammonium
quaternaire (Figure 3.8). L’effet de ce dernier ne semble pas étre altéré a la température

d’¢laboration des nanocomposites, soit 200°C (Cf. Chapitre 2).
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Figure 3.7 : Spectre IRTF des nanocomposites.
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Figure 3.8 : Spectre IRTF des nanocomposites (zoom de la figure 3.7).
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Des travaux reliant les propriétés structurales des nanocomposites étudiés dans cette thése et
leurs propriétés rhéologiques a 1’état fondu (200°C) ont clairement montré I’existence d’une
fraction massique critique ¢ de I’ordre de 2% au-dela de laquelle les nanocomposites sont
macroscopiquement structurés (Razafinimaro, 2006). Leur structure est alors composée
principalement de « domaines », définis comme ensembles d’entités argileuses corrélées entre
elles, qui forment un réseau de percolation (Aubry, et al., 2005), et de quelques agrégats
micrométriques observés par MEB. Une attention particuliére sera donc accordée a une

éventuelle mise en évidence d’un tel seuil par les analyses qui vont suivre.

3.3 Effet du taux de charge sur les propriétés thermiques des

nanocomposites

Apres I’analyse de la structure en fonction du taux de charge, notamment 1’état de dispersion
de l’argile dans la matrice, I’effet de la fraction massique d’argile sur les propriétés

thermiques des nanocomposites est étudié.

3.3.1 Analyse thermogravimétrique

La Figure 3.9 représente la courbe thermogravimétrique, pour le PA12 et les nanocomposites
chargés a ¢= 1% a 10% de Cloisite® 30B. Elle a déja été présentée dans le chapitre 2 ol nous
nous sommes intéressés uniquement aux températures situées en dehors de la plage comprise
entre 400°C et 500°C, ce qui nous avait permis de déterminer la masse d’argile réellement
incorporée dans la matrice. Dans cette partie, I’analyse sera menée sur la plage de température

comprise entre 400°C et 500°C, domaine de dégradation des nanocomposites étudiés.

Entre 430°C et 480°C, les courbes TGA des nanocomposites et du PA12 représenté sur la
Figure 3.9 sont relativement proches. Ceci est le signe que l’argile ne modifie pas
sensiblement la stabilité¢ thermique du polyamide 12, comme suggéré par plusieurs auteurs
(Kashiwagi, et al., 2004; Dabrowski, et al., 2000). Ce résultat est prévisible puisque, comme
observée dans le chapitre 2, paragraphe 2.2.2.2a, la charge argileuse se dégrade
significativement, et de fagon progressive, entre 200°C et 450°C (Figure 2.16). Toutefois,
dans notre cas, I’ajout d’argile abaisse la température de début de dégradation (7 s.,,) de la
matrice et celle mesurée a 50 % de masse résiduelle (7599), de 5 a 9°C soit de ~1% a ~2%

(Tableau 3.2). La température de début de dégradation des nanocomposites est déterminée par
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la méthode des tangentes (insert de la Figure 3.9). Ses valeurs sont reportées dans le Tableau

3.2 et représentées sur la Figure 3.10 en fonction de la fraction massique d’argile ¢,.
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Figure 3.9 : Courbes ATG du PA12 et des nanocomposites.

Tableau 3.2 : Températures de dégradation a 50% de masse résiduelle, T, et de début de dégradation,

T sépus» pour les différents systémes

Matériaux | Tspy (°C) | Tagpur (°C)

PA12 463 445
PA+1% 456 440
PA+2% 456 438
PA+3% 458 437
PA+5% 458 436
PA+7% 456 436
PA+10% 456 436

La Figure 3.10 montre une décroissance brutale de la température de début de dégradation
pour les faibles fractions d’argile, suivi d’une stabilisation de cette température a 436°C a des
fractions d’argile plus élevées donnant lieu a des composites nanostructurés. La transition
entre ces deux comportements se produit pour une fraction massique d’argile ~2%, fraction
au-dela de laquelle les nanocomposites présenteraient un réseau de percolation. En fait, I’ajout
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de charges argileuses tend a abaisser la température de début de dégradation du matériau, tant
que celui-ci n’est pas suffisamment structuré. Cette diminution est probablement causée par la
présence du tensioactif d’argile qui visiblement joue le réle d’accélérateur de dégradation
thermique. Au-dela du seuil de percolation, ¢~2%, ce phénoméne est atténué par la
structuration physique du réseau qui forme une barriere thermique et stabilise la température
de début de dégradation des nanocomposites a une valeur plus faible de 10°C soit ~2% par

rapport a celle de la matrice PA12.
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Figure 3.10 : Température de début de dégradation en fonction de la fraction massique d’argile.

La dégradation du PA12 s’étend sur une plage de températures comprise entre 445°C et
480°C, soit AT = 45°C (Figure 3.9). La Figure 3.11 représente la dérivée de la courbe
thermogravimétrique, pour le PA12 et les nanocomposites chargés de 1% a 10% de Cloisite”
30B. Elle montre un maximum d’intensité de dégradation a une température de 464°C qui
diminue quand le taux de charges est supérieur a 1%. En effet, ’intensité du pic de la dérivée
diminue en valeur absolue d’environ 3,1, pour le PA12 pur et le nanocomposite chargé a 1%

de C30B, a environ 2,5 pour le nanocomposite chargé a 10% de C30B.

On peut donc conclure que 1’ajout de montmorillonite au PA12 diminue la température de

début de dégradation du mélange, lorsqu’on est en dessous du seuil de percolation.
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Cependant, dans tous les cas, la vitesse de dégradation des nanocomposites diminue au fur et

a mesure que la proportion d’argile ajoutée augmente.
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Figure 3.11 : Dérivées des courbes ATG du PA12 et des nanocomposites.

3.3.2 Analyse Thermique Différentielle

Pour évaluer I’influence de I’argile sur la température de transition vitreuse 7, la fusion et la
recristallisation des nanocomposites PA12/C30B, des analyses thermiques différentielles ont

été effectuées sur ces mélanges (paragraphe 2.2.2.2.b).
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Les montées en température sont réalisées avec une rampe de 10°C/min, sous atmosphere

d’azote. Les

thermogrammes

obtenus sont présentés
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Figure 3.12. Ils permettent de déterminer la température de transition vitreuse 7, la

température de fusion 7 et I’enthalpie spécifique de fusion AHy.

Le degré de cristallinité X est déterminé en utilisant 1’équation suivante :

X

AH

~ (1-0,010,,,)AHy,

x 100

3.1

AHy = 209,02 J/g étant ’enthalpie spécifique de fusion d’un échantillon de PA12 qui est a

100% cristallin (McNally, et al., 2003) et ¢, la fraction massique d’argile.
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Figure 3.12 : Thermogrammes de fusion (phase de chauffage).
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Figure 3.13 : Thermogrammes de cristallisation (phase de refroidissement).

Les descentes en température ont été régulées avec une rampe de 10°C/min et sous

atmosphere d’azote, conditions expérimentales identiques aux montées en température. Les
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résultats sont représentés sur la Figure 3.13, en termes de flux de chaleur absorbé en fonction
de la température, dans le domaine qui met en évidence le pic associé a la température de

cristallisation 7.

Les températures des différentes transitions thermiques, définies au début des pics respectifs
de transition vitreuse, de fusion et de cristallisation, I’enthalpie spécifique de fusion et le

degré de cristallinité sont récapitulés dans le Tableau 3.3.

Pour tous les systémes, la température de transition vitreuse est voisine de 60°C. Elle semble
légérement augmenter quand la fraction d’argile est ¢levée (¢ = 10%). La température de
fusion des nanocomposites est insensible a la fraction massique d’argile ajoutée dans une
proportion < 5%. Elle diminue 1égérement lorsque ¢>5%. Les taux de cristallinité¢ (Eq. 1.1)
des nanocomposites sont proches de celui de la matrice PA12 (Tableau 3.3), ce qui signifie
que l’argile n’a que peu d’effet sur la quantité des cristallites présentes dans le matériau, ce
qui concorde avec les résultats de la littérature (Ogata, et al., 1997; Jimenez, et al., 1997). Le
Tableau 3.3 montre aussi que 1’ajout de 1% d’argile augmente de 1°C la température de
cristallisation du PA12, qui est de 157,6°C. Au-dela de cette fraction, la température de
cristallisation des nanocomposites diminue légérement quand la fraction d’argile augmente, ce
qui va dans le sens des travaux de Chaou (2010) et de Ghanbari et al. (2012), menés sur des
systémes polyéthyléne téréphtalate/Cloisite™ 30B. Ceci laisse penser que I’argile n’agit pas

comme agent de nucléation de la cristallisation.

Tableau 3.3 : Résultats ATD pour le PA12 et les nanocomposites.

Matériaux T,(°C) T¢(°C) AH;(J/g) Tc (°C) Xc (%)

PA12 59,7 178 34,4 158 16,4
PA+1% 59,7 177 34,3 159 16,6
PA+2% 59,7 177 34,8 158 17,0
PA+3% 59,6 177 34,8 158 17,2
PA+5% 59,7 177 34,4 157 17,3
PA+7% 60 176 33,1 156 17,0
PA+10% 60,3 176 32,2 155 17,1

Tous ces résultats montrent que la présence d’argile n’affecte que trés peu les propriétés
thermiques de la matrice PA12, en particulier dans la gamme de températures inférieures a la

température d’élaboration des nanocomposites de 200°C.
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3.4 Caractérisations des propriétés mécaniques

3.4.1 Analyse mécanique dynamique

Les parametres viscoélastiques des nanocomposites ont été extraits a partir d’essais menés sur
la machine DMTA de type VA4000, de la société Metravib. En effet, des essais en traction,
sous sollicitation cyclique, ont été réalisés sur des échantillons de forme rectangulaire sous
trois modes : balayage en déformation, balayage en fréquence et balayage en température. Ils
ont été menés suivant le protocole défini au chapitre 2. Les données expérimentales obtenues
permettent d’étudier, entre autres, les propriétés viscoélastiques des matériaux a travers
I’analyse du module de conservation £, du module de perte £’ et du facteur d’amortissement

tano.

3.4.1.1 Balayage en déformation
Le balayage en déformation permet principalement d’identifier les zones de comportement
linéaire et non-linéaire du matériau, d’évaluer, de maniere qualitative, la rigidité de ce

matériau et d’estimer sa viscosité, a une fréquence et une température données.

La Figure 3.14 montre, pour la matrice PA12 et les nanocomposites, 1’évolution du module de
conservation £’ en fonction de la déformation & a la fréquence de 1 Hz et a température
ambiante. Le module de conservation présente un plateau aux faibles déformations dont la
valeur augmente avec 1’ajout d’argile, de 1400 MPa pour le PA pur a 2200 MPa pour le
nanocomposite PA/10%C30B.

Le changement de pente qui apparait sur les courbes de la Figure 3.14, permet de déterminer
une déformation limite entre les zones de comportement linéaire et non linéaire du matériau.
Elle se manifeste a une échelle locale (mesures avec une machine de type DMA) beaucoup
plus vite qu’a une échelle globale du matériau (mesures avec une machine de traction). Dans
cette étude, elle passe de ~2.10° pour la matrice & ~1.107 pour le nanocomposite
PA/10%C30B. La présence des charges explique donc I’apparition des non-linéarités a des

déformations plus faibles dans le cas des nanocomposites.

Pour les nanocomposites fortement chargés, c’est-a-dire présentant un réseau de percolation,

. s N ’ . r r \ -3
une seconde rupture de pente est mise en évidence a des déformations plus élevées, a ~5.10
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par exemple, pour le nanocomposite chargé a 10% d’argile (Figure 3.14). Ce changement de

pente pourrait étre attribué aux non linéarités occasionnées par la destruction du réseau.
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Figure 3.14 : Représentation semi-logarithmique du module de conservation en fonction de la déformation

La Figure 3.15 représente le module de perte £’ en fonction de la déformation & a une
fréquence de 1 Hz et a température ambiante, pour la matrice PA12 et les nanocomposites. Le
module de perte présente un plateau aux faibles déformations dont la valeur varie de ~50 MPa
pour la matrice a ~70 MPa pour le nanocomposite constitué¢ de 10% d’argile. Ainsi, la

viscosité des nanocomposites augmente avec 1’ajout d’argile, au méme titre que leur rigidité.

Sur toute la plage de déformation d’analyse, le module de perte est plus faible que le module
de conservation, ce qui signifie que la contribution de la viscosité est moindre par rapport a
celle de 1’élasticité dans le comportement mécanique global des nanocomposites étudiés. Par
ailleurs, contrairement au module de conservation, le module de perte augmente quand la
déformation croit, quelle que soit la fraction massique d’argile, ce qui suggere que si 1’on
suppose que le matériau a un comportement purement viscoélastique, celui-ci perd son
¢lasticité au dépend de sa viscosité, a mesure que la déformation augmente. Cet aspect est

accentué aux déformations élevées (Figure 3.14 et Figure 3.15).
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Le nanocomposite chargé a 1% d’argile présente un comportement proche de celui de la
matrice, mettant en évidence un changement de pente, pour une déformation de ~8,6.10™.
Cette déformation n’est plus que de ~5.10™* pour le nanocomposite chargé a 10% d’argile.
Comme dans le cas du module de conservation £’ (Figure 3.14), ce changement de pente
indique la transition entre les zones linéaire et non-linéaire, et est li¢ a la présence des
charges. La déformation limite déterminée a partir des variations du module de perte (Figure
3.15) est environ deux fois plus petite que celle déduite des courbes représentant le module
¢élastique (Figure 3.14). Ce résultat signifie que le module de perte £’ est plus sensible que le
module de conservation £’ aux effets de non linéarités de comportement du matériau. En
effet, la transition entre le domaine linéaire et le domaine non linéaire s’affiche de maniére
progressive dans 1’évolution de £ alors qu’elle apparait plus tot et de fagon relativement plus
marquée dans 1’évolution de E’’. Notons que les analyses rhéologiques menées en
cisaillement sur ces mémes nanocomposites a 1’état fondu, ont mis en évidence des valeurs du
seuil de déformation indépendantes des modules de conservation G’ et de perte G’

(Razafinimaro, 2006).
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Figure 3.15 : Représentation semi-logarithmique du module de perte en fonction de la déformation pour le

PA12 et les nanocomposites.
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Enfin, pour les nanocomposites fortement chargés (¢ > 2%), c¢’est-a-dire présentant a priori un
réseau de percolation, le module £’ présente une seconde rupture de pente a des déformations
plus élevées (Figure 3.15). Ce changement de pente, plus prononcé pour ¢ = 10%, se révele a
une déformation de plus en plus petite a mesure que la fraction massique d’argile ¢ augmente.
Ce phénomene est probablement li€¢ a la destruction du réseau de domaines connectés, aux
grandes déformations. Il est plus apparent sur la Figure 3.16 qui montre la zand en fonction de

la déformation.

Les deux changements de pente, observés sur les courbes de £’ et de E’’, peuvent étre
attribués, pour le premier aux non-linéarités occasionnées par les entités argileuses et pour le
second a celles lides aux réseaux formés par des domaines corrélés d’entités argileuses. Le
2™ changement de pente, observé aux grandes déformations a I’état solide, n’est pas mis en
évidence par les analyses rhéologiques des mémes nanocomposites a 1’état fondu
(Razafinimaro, 2006). Ceci est probablement 1i¢ au fait que dans le cas de I’état fondu, les
macromolécules de la matrice ont une grande libert¢ de mouvement, ce qui évite la

perturbation des réseaux argileux dans le domaine de sollicitation choisi.
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Figure 3.16 : Evolution de tand en fonction de la déformation pour le PA12 et les nanocomposites.
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La Figure 3.17 représente la déformation limite qui sépare le domaine linéaire du domaine
non linéaire, en fonction de la fraction massique d’argile, pour le module de conservation,
d’une part, et pour le module de perte, d’autre part. Ces courbes traduisent, qualitativement,
les effets de I’ajout d’argile sur les étendues des zones linéaires et non-linéaires de
comportement du matériau. Elles sont linéairement décroissantes car les non-linéarités de
comportement apparaissent a des déformations d’autant plus faibles que le taux d’argile est

élevé.

Ep=-10"¢,, +2.10°

#(%)

Figure 3.17 : Déformation limite en fonction de la fraction massique ¢,,.

Il faut noter que la déformation critique J, déterminée a 1’état fondu pour ces matériaux,
décroit aussi avec la quantité¢ d’argile ajoutée (Razafinimaro, 2006). Cependant, cette
décroissance, traduisant I’importance de la non linéarit¢é du comportement induite par la
présence des entités argileuses, est linéaire a 1’état solide (€C~-¢+1) (Figure 3.17) alors qu’elle
est non linéaire a 1’état fondu (%~¢™") (Aubry, et al., 2005). Au-dela de la différence de
sollicitation appliquée (cisaillement en fondu et traction en solide) et de la différence de
sensibilité entre les appareils utilisés a 1’état fondu et a I’état solide, ces résultats peuvent
s’expliquer, en partie, par la distinction entre les interactions charge/charge et matrice/charge
ainsi que celle de la mobilité des chaines de polymeres, a 1’état fondu et a 1’état solide. En

effet, les mouvements entre les chaines moléculaires des polymeres sont beaucoup plus aisés
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a I’état fondu qu’a 1’état solide. Par conséquent, les interactions charge/charge sont plus
prononcées dans le premier cas de figure. Il faut, toutefois, souligner que les phénomenes qui
gouvernent la transition linéaire/non-linéaire dépendent, en plus de I’état du nanocomposite
(fondu ou solide) et des proportions de charges, d’autres facteurs tels que les types de

constituants.

3.4.1.2 Balayage en fréquence

Le balayage en fréquence permet de caractériser, entre autres, I’impact de la vitesse de
sollicitation sur les propriétés viscoélastiques du matériau. Tous les balayages en fréquence
ont été effectués sous une amplitude de déformation dynamique de 7.10, valeur choisie dans

la zone de comportement linéaire des matériaux étudiés.

La Figure 3.18 représente le module de conservation en fonction de la fréquence, mesuré a
température ambiante pour la matrice PA12 et les nanocomposites. Cette figure montre
clairement que le module de conservation E’ croit rapidement aux faibles fréquences et
commence a se stabiliser a partir d’une fréquence proche de 1Hz, comme montré sur la Figure

3.19.

Par ailleurs, sur toute la plage de fréquences étudiées, de 0,01Hz a 40Hz, le module de
conservation augmente significativement avec la fraction d’argile, traduisant le role de renfort
joué par l’argile (Figure 3.18). La Figure 3.20, qui représente le module de conservation
relatif Eyoiqrir = Enanocomp/ Ematrice €0 fonction la fraction d’argile ajoutée, a différentes
fréquences, met clairement en évidence que cette augmentation est indépendante de la
fréquence de sollicitation. Cette évolution présente une rupture de pente a une fraction
volumique d’argile ¢= ~2% qui représente le seuil de percolation. Rappelons que ce seuil a
déja été¢ mis en évidence sur les propriétés rhéologiques de ces matériaux a 1’état fondu, ainsi
que sur leur température de début de dégradation, lors des analyses ATG. Notons aussi que
I’augmentation relative du module de conservation est plus faible au-dela de cette fraction
critique, c’est-a-dire pour des nanocomposites présentant un réseau de percolation. Cet aspect
est mis en évidence par des modeles analytiques publiés dans la littérature notamment par le
modele a deux phases de(Takayanagi, et al., 1964) et celui a trois phases de X.L. Ji et al.
(2002), modeles appliqués avec succes dans le cas de nanocomposites PA12/C30B par N. Ait
Hocine et al. ((2008).
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Figure 3.18 : Module de conservation du PA12 et des nanocomposites en fonction de la fréquence.
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Figure 3.19 : Module de conservation du PA12 et des nanocomposites en fonction de la fréquence : zoom

entre 0 et SHz
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L’augmentation de Ey,4¢;¢ en fonction de ¢, est nettement moins marquée que celle observée
sur le module relatif de conservation, Gyq.i5, mesuré a 1’état fondu a 200°C (Razafinimaro,

2006). En effet, pour 10% d’argile, E i est égal a ~1,6 quelle que soit la fréquence
d’analyse (Figure 3.20), alors que G ’reiusir €5t égal a ~10° pour une fréquence de 0,01 Hz et
G relarir ~10 pour une fréquence de 40 Hz (Razafinimaro, 2006). Si cette augmentation est
indépendante de la fréquence d’essai pour les nanocomposites a 1’état solide (Figure 3.20),
elle est tres dépendante de la fréquence pour les nanocomposites a 1’état fondu, dont le
comportement rhéologique aux tres faibles fréquences est gouverné par les nanoparticules
d’argile. Ces résultats suggerent que les effets des charges sont beaucoup plus manifestes au
sein des matrices fondues que dans les matrices solides, en raison notamment de la différence

de rigidité matrice/charge qui est plus grande dans le cas des nanocomposites a I’état fondu.
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Figure 3.20 : Module de conservation relatif en fonction de la fraction massique d’argile, a différentes

fréquences.

La Figure 3.21 représente le module de perte en fonction de la fréquence, mesuré a
température ambiante pour la matrice PA12 et les nanocomposites. Contrairement au module
de conservation, le module de perte diminue rapidement aux faibles fréquences. Cependant,

comme le module de conservation, il tend a se stabiliser a partir d’une fréquence proche de
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1Hz, comme montré sur la Figure 3.22. Cette fréquence de transition est la méme que celle

affichée par I’évolution du module de conservation E’ (Figure 3.19).

Par ailleurs, sur toute la plage de fréquence d’analyse, le module E’' est beaucoup plus faible
que le module E’, confirmant la faible proportion de la viscosité par rapport a 1’élasticité dans

le comportement des nanocomposites.

Notons que pour ces mémes matériaux a 1’état fondu, les modules de conservation et de perte

augmentent tous les deux avec la fréquence.

Le module de perte E” croit avec 1’augmentation de la fraction d’argile, quelle que soit la
fréquence de I’étude. Cette tendance s’exprime parfaitement sur la Figure 3.23 qui montre le
module relatif de perte Ey;;q;r en fonction de la fraction d’argile, a différentes fréquences.
Mais, a I’inverse du module de conservation relatif qui est indépendant de la fréquence pour
une fraction massique d’argile donnée, le module de perte relatif augmente quand la
fréquence de sollicitation augmente, en particulier dans le cas des nanocomposites les plus

chargés.
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Figure 3.21 : Module de perte du PA12 et des nanocomposites en fonction de la fréquence.
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Figure 3.22 : Module de perte du PA12 et des nanocomposites en fonction de la fréquence : zoom entre 0

et SHz

Par ailleurs, un changement de pente apparait a ¢ ~2%, quelle que soit la fréquence (Figure
3.23). Ceci suggere que le module relatif de perte qui traduit 1’évolution de la viscosité du
matériau, est également sensible a 1’état de structuration du nanocomposite, comme le module
relatif de conservation. De méme, 1’augmentation de ce module est aussi légerement plus

faible au-dela de 2%, c’est-a-dire pour des nanocomposites structurés.

Notons, par ailleurs, que le module relatif de perte £ c/ai, mesuré a température ambiante,
augmente avec la fréquence alors que le module relatif de perte, G”’ejusir, mesuré a 200°C (état
fondu du matériau), diminue avec cette fréquence (Razafinimaro, 2006). Cependant, sur une
plage de fréquences identique, le taux d’augmentation de £’ €st moins sensible que le
taux de diminution de G’ En effet, si on prend I’exemple du nanocomposite a 10%
d’argile, £ eiuir st égal a ~1,55 et ~2,28 respectivement pour les fréquences de 0,01 Hz et de
40 Hz (Figure 3.23), alors que G’ ey vaut ~200 et ~5 pour ces mémes fréquences

respectives (Razafinimaro, 2006).
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Figure 3.23 : Module de perte relatif en fonction de la fraction massique d’argile, a différentes fréquences.

Comme le module de conservation, le module de perte des nanocomposites est moins affecté
par la présence des nanoparticules d’argile a 1’état solide qu’a 1’état fondu. Ceci peut
s’expliquer, en partie, par la différence de rigidité charge/matrice qui est plus manifeste dans
le cas d’une matrice fondue. En effet, une matrice fondue est évidemment beaucoup moins
rigide qu’une matrice solide et les mouvements de ses macromolécules y sont donc beaucoup

plus aisés.

3.4.1.3 Balayage en température
La DMTA permet, entres autres, d’évaluer certaines propriétés mécaniques en fonction de la
température et également d’étudier les mobilités moléculaires a travers notamment 1’évolution

de la température de transition vitreuse, 7.

Des essais de balayage en température ont ét¢ menés sur le PA12 et sur les nanocomposites
chargés a 1%, 5% et 10% d’argile, dans les conditions décrites dans le chapitre 2. La Figure
3.24 montre les résultats issus de ces essais en termes de module de conservation et
d’amortissement fanden fonction de la température. Cette figure montre une diminution du
module de conservation avec 1’augmentation de la température, phénomene classique observé

dans le cas des polymeres et qui s’explique par une relative facilité de mouvement des chaines
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du matériau lorsque la température augmente. Le module £’ chute brutalement entre 35°C et

75°C. Cette chute s’accompagne d’un pic trés marqué sur la courbe de zand. Ceci représente

une signature du domaine de la transition vitreuse du matériau.
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Figure 3.24 : Module élastique et tand en fonction de la température.

Le module de conservation E’ augmente quand le taux de charge augmente, quelle que soit la
zone ¢tudiée, vitreuse ou caoutchoutique, traduisant clairement le role de renfort joué par les

charges argileuses (Tableau 3.4). Ce role semble étre plus légerement plus important dans le

domaine caoutchoutique que dans le domaine vitreux.

Notons que les courbes se rapprochent naturellement prés du point de fusion, Tf~177°C, ce

qui traduit, pour le moins, une bonne précision des mesures.

Tableau 3.4 : modules de conservation E’ (a -20 et 100°C), et tangentes d'angles de perte o et la

température de transition vitreuse pour les matériaux PA12/C30B.

o (%) @, (%) E’a-20°C E’a100°C tano T

0% 0% 1810 360 0,096 44
1 1,02 1890 385 0,094 46
5 4,80 2115 500 0,087 46
10 9,20 2810 595 0,081 48
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La température de transition vitreuse, associée au maximum du pic de la fand, est de 1’ordre
de 44°C pour le PA12, soit nettement plus faible que celle mesurée par ATD (~60°C) mais
proches de celles mesurée par DSC (~40°C) (Razafinimaro, 2006). Cette différence est en
partie liée au fait que la vitesse de chauffage utilisée dans les essais en DMTA soit plus petite
que celle adoptée en analyse ATD. Notons aussi que les parametres choisis dans les deux
techniques pour la détermination de la 7, sont différents comme décrit dans le chapitre II

paragraphe 2.2.2.2a et 2.2.2.3b.

La Figure 3.24 et le Tableau 3.4 montrent que le pic de fand se décale 1égérement vers les
hautes températures lorsque le taux d’argile augmente, atteignant 48°C pour un taux de charge
de 10%. Cette augmentation est plus marquée que celle révélée par la technique ATD

(Tableau 3.3), ce qui prouve que la DMTA est mieux adaptée pour la détermination de la 7.

De méme, I’amplitude de ce pic diminue continuellement avec 1’ajout d’argile, suggérant que
les nanocomposites présentent un caractére de moins en moins amortisseur, a mesure que la
proportion de charges incorporée augmente. Ces deux phénomenes, s’amplifiant avec la
fraction massique de charges ajoutées, peuvent s’expliquer par le fait que les entités argileuses
freinent la mobilité d’un certain nombre de chaines de PA, en les emprisonnant dans des

espaces relativement réduits, comme dans le cas des structures intercalées (Vaia, et al., 1997).

La réduction de la hauteur du pic avec 1’ajout d’argile a été reportée dans la littérature (Hibon,
2006), notamment dans le cas de nanocomposites a matrice polyamide intercalée (Chiu, et al.,
2005). On peut aussi noter que I’amplitude maximale du pic de fand affiché par Figure 3.24
est du méme ordre de grandeur que celle observée par Gloaguen ef al. (2001), c'est-a-dire
environ 0,1, pour des nanocomposites PA6/montmorillonite modifiée. Cependant,
contrairement aux résultats obtenus par ces auteurs, dans cette étude, la forme du pic s’évase

quand la fraction d’argile augmente.
3.4.2 Essais de relaxation

Des essais de relaxation ont été réalisés suivant le protocole décrit dans le paragraphe 2.2.2.4a
du chapitre 2. Pour investiguer le domaine non linéaire du comportement des nanocomposites

¢tudiés, la déformation imposée a été choisi égale a 6%.

La Figure 3.25 représente en fonction du temps, la contrainte relative moyenne définie comme

le rapport de la contrainte du nanocomposite au cours du temps sur la contrainte initiale. Les
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courbes obtenues représentent une évaluation qualitative de la viscosité du comportement des
nanocomposites. Toutes ces courbes chutent brutalement au début, de 25 a 30%, puis tendent

a se stabiliser a partir de 45 secondes de maintien a déformation constante.
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Figure 3.25 : Relaxation relative des nanocomposites PA12/C30B.
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Figure 3.26 : Contrainte relative moyenne mesurée aprés Smin d’essai de relaxation.
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La contrainte mesurée au bout de 5 minutes d’essai, est reportée sur la Figure 3.26. Cette
figure met en évidence le changement de viscosité du matériau en fonction de la fraction
massique d’argile, avec une transition de comportement a une fraction massique voisine de
2,5% de Cloisite® 30B, valeur proche de celle observée dans le domaine linéaire (~2%).
L’identification de la fraction massique de transition qui serait commune a toutes les
propriétés des nanocomposites, dans les domaines linéaires et non-linéaires, pourrait étre
affinée en analysant un plus grand nombre d’échantillons, c’est-a-dire en augmentant le

nombre de fractions massiques d’argile.

En somme, les contraintes relaxent moins dans les nanocomposites faiblement chargés (¢ <
2,5%) que dans la matrice pure. Cette relaxation diminue avec I’augmentation de la fraction
d’argile. Au-dela de la fraction limite (¢ > 2,5%), cette tendance s’inverse. L’argile ajoutée
forme un réseau de percolation, donnant lieu a des nanocomposites structurés qui relaxent
méme de manicre légerement plus importante que la matrice, pour des fractions d’argile
supérieures a 5%. Notons qu’a de telles fractions, le phénoméne de relaxation semble peu
dépendant du taux d’argile. Ces résultats peuvent étre expliqués par le fait qu’a faibles
proportions, 1’argile ajoutée emprisonne un certain nombre de macromolécules de PA12 et
entrave sa participation a la relaxation globale du nanocomposite. Ce phénoméne augmente
avec la fraction volumique d’argile avant que celle-ci n’atteigne la valeur critique ¢. Au-dela
de ce seuil, on peut imaginer que la réponse en relaxation du matériau, a la déformation de 6%
choisie dans le domaine non linéaire, est celle d’un réseau de percolation, homogene et
organisé. Une déformation imposée dans le domaine linéaire du comportement des
nanocomposites, aurait davantage reflété¢ les effets de I’interaction charges/matrice. Cette
relaxation augmente, en affichant une nette tendance vers une stabilisation, a raison que 1’on

renforce le réseau.

3.5 Effet de la fraction d’argile sur le vieillissement des

nanocomposites

Dans ce paragraphe, nous analyserons les propriétés thermiques et mécaniques de la matrice
PA12 et des nanocomposites vieillis sur une période de 6 ans, sous air dans une piece obscure.

Seuls quatre nanocomposites vieillis ont été étudiés: 0%, 3%, 5% et 10%.
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3.5.1 Propriétés thermiques

Une analyse calorimétrique différentielle a balayage (en anglais « Differential Scanning
Calorimetry » ou « DSC ») a été menée sur la matrice PA12 vieillie et les nanocomposites
vieillis chargés a 3%, 5% et 10% d’argile. Les montées en température sont réalisées avec une

rampe de 10°C/min, sous atmosphere d’azote.

Les résultats montrés sur la Figure 3.27 indiquent clairement la présence d’eau dans la matrice
PA12 et, a quelques degrés moindres, dans les nanocomposites faiblement chargés. Dans le
cas des nanocomposites fortement chargés de montmorillonite modifiée (C30B), cette reprise
en eau semble étre limitée, au cours du temps, par le réseau argileux. Ce résultat confirme le
fait, discuté au paragraphe 2.2.2.3, que les particules d’argile, notamment aux fractions

¢levées, ont un role d’effet barriére qui limite la reprise en eau.
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Figure 3.27 : Courbe DSC pour la matrice PA12 et les nanocomposites.

Les résultats des mesures ATD réalisées sur la matrice PA12 et les nanocomposites vieillis et
étuvés sont reportés dans le Erreur ! Référence non valide pour un signet.. Ceux des
mémes matériaux, mais non étuvés, sont consignés dans le Tableau 3.6. Les grandeurs

reportées dans ces deux tableaux sont les températures des différentes transitions thermiques,
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définies au début des pics respectifs de transition vitreuse, de fusion et de cristallisation,

I’enthalpie spécifique de fusion et le degré de cristallinité.

Tableau 3.5 : Résultats ATD pour le PA12 et les nanocomposites, vieillis et étuvés.

Matériaux T,(°C) T¢(°C) AH;(J/g) Tc(°C) Xc (%)

PA12 59,6 177 42 157 20,1
PA+3% 60 177 36,3 157 18,7
PA+5% 60,1 177 34,8 157 17,5
PA+10% 60,9 177 33,9 156 18,0

Tableau 3.6 : Résultats ATD pour le PA12 et les nanocomposites, vieillis et non étuvés.

Matériaux T,(°C) Tr(°C) AH;(J/g) Tc(°C) Xc (%)

PA12 59,7 176 39,9 150 19,1
PA+3% 59,2 177 34,3 157 16,9
PA+5% 60 177 33,8 157 17

PA+10% 59,6 177 31,4 156 17,1

Pour tous les systémes, vieillis, étuvés ou non, la température de transition vitreuse est voisine
de 60°C. D’ailleurs, la matrice PA12, qu’elle soit non vieillie (Tableau 3.3), vieillie et étuvée
(Les résultats des mesures ATD réalisées sur la matrice PA12 et les nanocomposites vieillis et
étuvés sont reportés dans le Erreur ! Référence non valide pour un signet.. Ceux des
mémes matériaux, mais non étuvés, sont consignés dans le Tableau 3.6. Les grandeurs
reportées dans ces deux tableaux sont les températures des différentes transitions thermiques,
définies au début des pics respectifs de transition vitreuse, de fusion et de cristallisation,
I’enthalpie spécifique de fusion et le degré de cristallinité.

Tableau 3.5), ou vieillie et non étuvée (Tableau 3.6), présente une température de transition
vitreuse ~59,7°C : I’eau, en faible quantité, n’a donc que peu d’effet sur la mobilité¢ des
chaines de la matrice. Toutefois, une légere augmentation continue de T, est observée dans le
cas des matériaux vieillis et étuvés (Les résultats des mesures ATD réalisées sur la matrice
PA12 et les nanocomposites vieillis et étuvés sont reportés dans le Erreur ! Référence non
valide pour un signet.. Ceux des mémes matériaux, mais non étuves, sont consignés dans le
Tableau 3.6. Les grandeurs reportées dans ces deux tableaux sont les températures des
différentes transitions thermiques, définies au début des pics respectifs de transition vitreuse,

de fusion et de cristallisation, 1’enthalpie spécifique de fusion et le degré de cristallinité.
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Tableau 3.5), rappelant ainsi le cas des matériaux non vieillis pour lesquels la réduction de
mobilité des chaines du polymeére en présence d’un taux suffisant d’argile se traduit aussi par
une légere augmentation de la température de transition vitreuse (Tableau 3.3). Par contre,
I’évolution de la température de transition vitreuse est plus chaotique dans le cas des
nanocomposites vieillis et non étuvés. Ceci peut s’expliquer par les effets couplés de la reprise

en eau et de la présence d’argile.
3.5.2 Propriétés mécaniques

La Figure 3.28 et Figure 3.29 représentent respectivement les modules de conservation et de
perte en fonction de la déformation, a 1 Hz et a "ambiante, pour la matrice PA12 et les

nanocomposites chargés a 3%, 5% et 10% d’argile, non vieillis, vieillis, vieillis et étuvés.

Le module de conservation de la matrice PA12 vieillie est inférieur a celui de la matrice non
vieillie sur toute la plage de déformations étudiées. Cet effet est également observé dans le cas
du nanocomposite PA/3%C30B mais de mani¢re moins significative. Pour les
nanocomposites fortement chargés (5% et 10%), ’effet du vieillissement n’est visible que
dans le domaine non linéaire et se traduit par une chute plus brutale du module de
conservation aux déformations élevées, attribuée précédemment a la destructuration du réseau
de percolation. Cette chute est d’autant plus marquée que le nanocomposite est plus chargé.
L’¢étuvage de la matrice PA12 vieillie, ne permet de compenser qu’une partie de la perte du
module de conservation de cette matrice, ce qui suggere que le vieillissement agit sur
I’¢lasticité du matériau par un (des) phénomene(s) autre(s) que par la reprise en eau. Par
contre, I’étuvage des nanocomposites permet de recouvrer les niveaux de rigidité des
nanocomposites non vieillis sur toute la gamme de déformations. Ceci indique que
I’affaiblissement de cette rigidité suite au vieillissement est exclusivement due a 1’humidité
absorbée par le matériau. Tous ces résultats suggerent que les charges d’argile, si elles
n’empéchent pas totalement la reprise en eau, ralentissent les effets de vieillissement de la

matrice PA12 a I’air libre.
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Figure 3.28 : Module de conservaion en fonction de 1a deformation.

On pourrait donc retenir de cette analyse que, d’une part, 1’argile préserve les niveaux du
module de conservation du matériau des effets du vieillissement a I’air libre et que, d’autre
part, ces niveaux ne sont affectés que par la reprise en eau du matériau. En effet, pour les
nanocomposites vieillis faiblement chargés, la présence d’eau, observée en DSC (Figure
3.27), affecte le module de conservation sur toute la plage de déformation. Dans le cas des
nanocomposites fortement chargés, la reprise en eau, mise en évidence par la procédure
d’étuvage (Figure 3.28), bien qu’infime puisqu’elle n’est pas observée en DSC (Figure 3.27),
diminue de fagon dramatique le module ¢lastique E’ aux déformations élevées, amplifiant les

non-linéarités.

L’influence du vieillissement sur les propriétés mécaniques n’est discutée précédemment
qu’en terme d’évolution du module de conservation. Il faut, cependant, noter qu’une tendance

similaire est observée sur 1’évolution du module de perte (Figure 3.29).
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Figure 3.29 : Module de perte en fonction de la deformation.
3.6 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons ¢étudié I’influence de la fraction massique des nanocharges
d’argile sur les propriétés structurales, thermiques et mécaniques des nanocomposites

PA12/Cloisite™ 30B préparés a 200°C, 4 100trs/min pendant 6min.

Les clichés MET ont montré que 1’argile est globalement bien dispersée dans la matrice, pour
toutes les quantités étudi¢es. Cependant, a faible quantité, cette argile apparait dans la matrice
sous forme de feuillets isolés d’argile et d’empilements de quelques feuillets bien dispersés. A
des quantités élevées, les observations montrent la présence de quelques agrégats dont la taille
et le nombre croissent avec 1’augmentation de la fraction massique. La microscopie
¢lectronique a balayage a d’ailleurs montré la présence d’agrégats d’argile de taille

micrométrique.

Les caractérisations par DRX sont venues appuyer le constat fait a partir des clichés MET tout
en suggérant 1’existence d’une structure a la fois exfoliée et intercalée dans le cas des

nanocomposites étudiés.

108



L’obtention des nanostructures partiellement exfoliées/intercalées est rendue possible par le
traitement chimique de 1’argile par 1’alkyl ammonium quartenaire. Nous avons prouvé par des
analyses IRTF que ce composant chimique est toujours présent dans les composites méme
apres 1’opération d’élaboration de ces mélanges a 200°C, ce qui suggere que les interactions

entre la matrice et les charges traitées ne seraient pas altérées.

Les analyses ATG et ATD ont montré que les nanoparticules d’argile ne modifient que
légerement la stabilité thermique de la matrice PA12, en particulier dans le domaine situé en
dessous de la température de fusion des nanocomposites. Notons que 1’analyse de la
dégradation des nanocomposites par ATG a mis en évidence une fraction massique critique
d’argile de ~2%. Cette valeur, déja trouvée dans le cadre d’autres caractérisations comme la

rhéologie a I’état fondu, a été attribuée a 1’existence d’un réseau de percolation.

L’étude des propriétés viscoélastiques des nanocomposites a I’aide de la DMTA, a mis en
évidence plusieurs phénomenes. Ces phénomenes peuvent étre synthétisés en comparant les
résultats obtenus a ceux issus d’une étude similaire menée sur les mémes matériaux a 1’état

fondu, a 200°C (Razafinimaro, 2006) :

- L’ajout d’argile au sein de la matrice diminue 1’étendue de la zone linéaire, a 1’état solide
comme a I’état fondu. Toutefois, cette diminution est nettement plus marquée a 1’état
fondu ou les non-linéarités liées aux interactions charge/charge et matrice/charge ainsi
qu’a I’entrave de la mobilité des chaines de polymere par les entités argileuses, sont plus
manifestes qu’a 1’état solide. Notons que les tests de balayage en température, a 1’¢tat
solide, ont permis de mettre en évidence, via la détermination de la 7, la diminution de la

mobilité des chaines avec I’augmentation du taux d’argile.

- L’augmentation des modules dynamiques relatifs avec la fraction d’argile est nettement
plus marquée a 1’état fondu, en particulier aux faibles fréquences. Toutefois, une méme
fraction critique de percolation, ¢~2% en masse, est mise en évidence a partir des

propriétés mesurées a 1’état solide et de celles mesurées a 1’état fondu.

- L’augmentation du module de conservation relatif avec la fraction d’argile montre I’effet
renforcant de I’argile dans ces matériaux, tant a 1’état fondu qu’a I’état solide. Cependant,
contrairement a 1’état fondu, a I’état solide, cette augmentation semble indépendante de la

fréquence, du moins dans la plage de fréquences ¢étudiées. La différence entre les résultats
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a I’état solide et a I’état fondu peut étre reliée aux effets des charges qui sont beaucoup

plus manifestes au sein des matrices fondues que des matrices solides.

- A I’état solide, contrairement a 1’état fondu, le module de perte relatif augmente aussi
avec la fraction volumique d’argile. Cette augmentation, fortement dépendante de la
fréquence, est moins marquée au-dela de 2% d’argile, c’est-a-dire pour des

nanocomposites structurés.

- Les essais de relaxation, effectués dans le domaine non linéaires, ont aussi mis en
évidence une fraction critique d’argile voisine de 2%, ceci signifie que la réponse non

linéaire du matériau est également gouvernée par la structuration de ce dernier.

Enfin, le vieillissement naturel et la reprise en eau qui 1’accompagne ne modifient pas
significativement les propriétés thermiques de la matrice ni celles des nanocomposites. Par
contre, ce vieillissement et 1’humidité absorbée modifient fortement les propriétés
viscoélastiques de la matrice PA12, dans les domaines linéaire et non linéaire. Les propriétés
viscoélastiques des nanocomposites, ne sont affectées que par la reprise en eau lors du
stockage. En effet, un étuvage des nanocomposites vieillis permet de recouvrer les propriétés
viscoélastiques des nanocomposites non vieillis, montrant que 1’argile préserve la matrice

PA12 du vieillissement naturel, hors reprise d’eau.
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CHAPITRE 1V :
Effet des conditions de mélangeage sur les

proprietés des nanocomposites PA12/C30B
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4.1 Introduction

Ce chapitre est consacré a l'influence des conditions de mélangeage sur la microstructure et
les propriétés thermiques et mécaniques des nanocomposites PA12/Cloisite” 30B. D’aprés
plusieurs auteurs, les conditions d’élaboration influent considérablement sur les
caractéristiques du produit fini. Parmi ces conditions, on peut citer la température (D1, et al.,
2003), le temps de séjour ou de mélangeage (Dennis, et al., 2001; Médéric, et al., 2006;
Lepoittevin, et al., 2002; Cho, et al., 2001) et le taux de cisaillement (Lertwimolnun, et al.,
2005; Médéric, et al., 2005). Il faut noter que ces deux dernicres grandeurs se retrouvent dans
I’expression de 1’énergie mécanique spécifique de mélangeage (Médéric, et al., 2009) qui est
probablement, a température fixe, un des paramétres pertinents concernant 1’influence de

I’élaboration sur les propriétés macroscopiques des nanocomposites.

Dans ce travail, nous rappelons que la température d’élaboration des mélanges a été choisie a
200°C pour limiter la dégradation thermique de la matrice et des tensioactifs présents dans

l'argile.

Dans cette ¢tude, les variables sont le temps de séjour et le taux de cisaillement. Ainsi, ont été
choisis, deux temps, 6 min et 15 min, et deux vitesses de rotation, 32 trs/min et 100 trs/min,
correspondant respectivement a deux taux de cisaillement de 32 s et 100 s (Bousmina, et
al., 1999). Ce choix est motivé, entre autres, par I’idée de comparer les résultats de ce travail a
ceux obtenus par T. Razafinimaro (2006) sur les mémes systémes, dans ces mémes conditions
mais a I’état fondu. L’énergie mécanique spécifique de mélangeage, E;, correspondant aux
trois conditions d’élaboration sont données dans le Tableau 4.1 (Médéric, et al., 2009). Les
fractions massiques d’argile, ¢, utilisées dans les nanocomposites sont aussi indiquées dans ce

tableau.

Tableau 4.1: correspondance conditions d’élaboration/énergie mécanique spécifique de mélangeage.

o Conditions d’élaboration | E, (kJ/kg)
0%, 1%, 2%, 3%, 5%, 7%, 10% 325" pendant 6 min 130
0%, 1%, 2%, 3%, 5%, 7%, 10% 100 s pendant 6 min 1260
1%, 5%, 10% 100s™ pendant 15 min 3150

Dans ce chapitre, les résultats concernant les nanocomposites obtenus avec les énergies de
mélangeage E~ 130 kJ/kg et E= 3150 kJ/kg seront comparés a ceux obtenus avec E~= 1260

kJ/kg. Ces derniers ont été présentés et largement discutés dans le chapitre 3.
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4.2 Effet des conditions de mélangeage sur la structure des

nanocomposites

4.2.1 Caractérisation par microscopie électronique a balayage

La Figure 4.1 représente les clichés obtenus en MEB pour les nanocomposites PA12/C30B
préparés selon les trois conditions de mélangeage, pour les fractions massiques d’argile de 1%

(a gauche) et de 5% (a droite).

Mag= 200K X Signal A=inLens
cCM-Teurs ———————| WD= 43 mmy EHT= 600KV

Mag= 200K X Signal A =ESB PA+argils 100/6 1%
WD=40mm  EHT= 600 kv PAvarg-100.6-1p-08 tif CCM-Tours

Mag= 200KX *Signal A= lnLens PA+argile 100115 1% Mag= 200KX Sighal A'= inLens PAsargile 100/15 5%
WD= 41mm  EHT= 6.00WV PAbarg-100_15-1p-03 if F—————— WD= 41mm  EHT= 500KV PA+arg+100_15.5p 02.tif

Figure 4.1 : Clichés MEB des nanocomposites, pour @ = 1% (a gauche, indice 1) et @ = 5% (a droite,
indice 2) : a) E;= 130 kJ/kg ; b) E; = 1260 kJ/kg ; ¢) E, = 3150 kJ/kg.
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La Figure 4.1 montre clairement la présence de quelques agrégats micrométriques dans les
nanocomposites mélangés a E; = 130 kl/kg et a E; = 1260 kJ/kg (clichés a;, a,, b; et by). La
présence « accidentelle » d’agrégats dont la taille peut atteindre la dizaine de micrometres est
¢galement mis en évidence dans le cas du nanocomposite, fortement chargé (¢ = 5%) et
mélangé avec la plus faible énergie mécanique (cliché a;). Par contre, le clich¢ du
nanocomposite ¢laboré avec la plus grande énergie mécanique spécifique de mélangeage, E; =
3150 klJ/kg, ne révele pas la présence d’agrégats micrométriques (clichés ¢, et ¢;), ce qui
suggere qu’une énergie mécanique de mélangeage suffisamment grande semble éliminer ces
gros agrégats. Il faut, cependant, souligner qu’au-dela d’une certaine valeur de cette énergie,
on pourrait probablement dégrader les nanocomposites notamment aux interfaces

matrice/charges.

En somme, le nombre d’agrégats micrométriques semble augmenter avec la fraction massique
d’argile, comme cela a ét¢ souligné dans le chapitre 3, et diminuer avec I’augmentation de

I’énergie mécanique de mélangeage.
4.2.2 Caractérisation par microscopie électronique en transmission

Une analyse des microstructures des nanocomposites PA12/C30B, a une échelle plus locale, a
été menée a 1’aide d’observations par MET. Les clichés de ces observations, similaires a ceux
obtenus par Razafinimaro (2006) dans son travail de thése qui a porté sur les mémes
mélanges, sont présentés sur la Figure 4.2. L’analyse de ces clichés a déja été faite, en lien
avec les propriétés rhéologiques des mélanges a 1’état fondu (Médéric, et al., 2006; Aubry, et
al., 2005). Cependant, nous présentons ici les points essentiels avec comme but de les relier a

I’évolution des propriétés des nanocomposites a 1’état solide.

On constate sur la Figure 4.2 que les particules de Cloisite sont bien réparties dans la matrice

polyamide, quelles que soient la fraction massique et les conditions de mélangeage.

Le cliché a; montre que la structure du nanocomposite élaboré a E; = 130 kJ/kg, est composée
de feuillets d’argile isolés et d’empilements de feuillets ou de petits agrégats submicroniques.
La taille de ces empilements (~200 nm) augmente lorsque le taux de charge augmente (cliché
a;). Les clichés suivants (b, by, ¢; et ¢;) montrent clairement que 1’augmentation de 1’énergie
mécanique réduit la taille des agrégats formés par les particules argileuses, conduisant a des

nanocomposites a structure majoritairement exfoliée (clichés c; et c;). Toutefois, dans tous les
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cas, ’augmentation de la fraction massique des charges d’argile favorise la présence

d’empilements/agrégats plus épais (clichés a,, b, et c,).

Figure 4.2 : Clichés MET des nanocomposites, pour ® = 1% a gauche (indice 1) et ® = 5% a droite (indice
2) : a) Es =130 kJ/kg ; b) Es = 1260 kJ/Kkg ; ¢) Es = 3150 kJ/kg.

Pour conforter ces constatations, la densité spécifique de particules (Razafinimaro, 2006) des
nanocomposites avec 1% et 5% d’argile est donnée dans le Erreur ! Référence non valide
pour un signet. et représentée sur la Figure 4.3. Cette figure montre que la densité spécifique
de particule qui va de pair avec le degré d’exfoliation, diminue quand la fraction massique
augmente, quelles que soient les conditions de mélangeage utilisées. Ce constat a aussi été fait

sur des nanocomposites avec d’autres types de matrices en thermoplastique (Fornes, et al.,
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2001; Wang, et al., 1998; Liu, et al., 2001). Par ailleurs, on peut clairement observer sur la
Figure 4.3 que I’augmentation de 1’énergie mécanique spécifique de mélangeage entraine une
augmentation notable de la densité spécifique de particules. On obtient alors une meilleure

exfoliation, quelle que soit la fraction massique de charge.

Tableau 4.2 : Densité spécifique correspondant aux nanocomposites chargés a 1% ou 5% de C30B,

préparés sous différentes conditions de mélangeage.

6 (%) | Es = 130 kl/kg| E, = 1260 kl/kg | E, = 3150 kl/kg
1 dyy =25 dy, =45 dyy = 60
5 dyy=10 dyy =25 dy =40

La Figure 4.3 montre aussi que la densité spécifique de particules, et donc le processus
d’exfoliation des particules, tendent a se stabiliser au-dela d’une certaine énergie mécanique

spécifique pour les nanocomposites a matrice PA12 (Médéric, et al., 2009).
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Figure 4.3 : Densité spécifique des nanocomposites chargés de 1% et 5% de fractions massiques de

Cloisite préparés a différentes conditions de mélangeage.

En somme, les deux observations microscopiques, 1’une a une échelle micrométrique (MEB)
et I’autre a une échelle nanométrique (MET), révelent les mémes tendances :
- L’augmentation du taux de charge favorise I’existence d’empilements et d’agrégats de

plus en plus gros.
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- L’augmentation de 1’énergie mécanique diminue la taille des entités argileuses, conduisant

a des structures intercalées et/ou exfoliées.
4.2.3 Caractérisation par diffraction des rayons X

La Figure 4.4 présente les diffractogrammes des nanocomposites avec 5% d’argile, élaborés a
130 kJ/kg, 1260 kJ/kg et 3150 kl/kg. Ces diffractogrammes sont extraits de la thése de T.
Razafinimaro (2006) qui a analysé les propriétés rhéologiques a 1’état fondu des mémes

matériaux que ceux traités dans cette étude.
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Figure 4.4 : Diffractogrammes des nanocomposites PA12/5% C30B préparés respectivement a 130 kJ/kg,
1260 kJ/kg et 3150 kJ/kg.

Nous avons défini précédemment (cf. chapitre 3) les pics caractéristiques de la phase
cristalline de la matrice et celui de la charge argileuse : la phase cristalline y de la matrice
PA12 correspondant au pic de diffraction 20 = 5,5° et le pic de diffraction 26= 2,7°, est

caractéristique de la Cloisite” 30B.

Les diffractogrammes obtenus pour les trois conditions d’élaboration semblent montrer une
trés 1égere diminution du pic attribué a la phase cristalline du PA12 avec I’augmentation de

I’énergie mécanique de mélangeage, c'est-a-dire a mesure que les feuillets d’argile sont de
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mieux en mieux exfoliés dans la matrice (Cf. paragraphes 4.1.1 et 4.1.2). Ces résultats sont en
bon accord avec ceux de la littérature notamment ceux de Yang et al. (1998) qui rapportent
que le taux de cristallinité de la matrice polyamide est plus faible pour des nanocomposites a

structure exfoliée.

Pour le nanocomposite €laboré a E; = 130 klJ/kg, le pic de diffraction situé¢ a 260 = 2,7°,
correspondant a une distance interfoliaire d’environ 2,6 nm, est trés marqué. L’emplacement
et la forme de ce pic suggere que ce nanocomposite, constitu¢ majoritairement d’empilements
de feuillets, présente une structure intercalée ordonnée. Le pic de diffraction plus émoussé et
plus évasé du nanocomposite mélangé a E; = 1260 klJ/kg a été attribué, dans le chapitre
précédent, a des structures intercalées désordonnées (Vaia, et al., 1997). Cette structure
pourrait correspondre a 1’organisation relativement désordonnée des agrégats et au
phénomeéne de pelage (Eckel, et al., 2004) qui serait plus important pour une énergie
mécanique de mélangeage plus importante. L.’absence de pic de diffraction aux faibles angles
dans le diffractogramme du nanocomposite préparé a E; = 3150 klJ/kg signifie que ce
nanocomposite posseéde une structure majoritairement exfoliée (Okamoto, et al., 2003),

comme I’ont montré les clichés MET (paragraphe 4.2.1).

4.2.4 Caractérisation par spectroscopie Infrarouge a Transformée de

Fourier

Des analyses IRTF par transmission ont été¢ réalisées sur des échantillons de tailles
équivalentes, pour tous les nanocomposites obtenus sous les trois conditions d’élaboration

(Tableau 4.1).

Les Figure 4.5 et Figure 4.8 montrent les spectres IRTF des nanocomposites PA12/C30B
¢laborés a E; = 130 kl/kg et a E; = 3150 kJ/kg, respectivement. Les spectres de la Cloisite®

C30B et de la matrice PA12 sont aussi reportés sur ces figures.
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Figure 4.5 : Spectre IRTF de la Cloisite® 30B, du PA12 et des nanocomposites avec différentes fractions
d’argile, élaborés a E; = 130 kJ/kg.
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Figure 4.6 : Spectre IRTF de la Cloisite® 30B, du PA12 et des nanocomposites avec différentes fractions
d’argile, élaborés a E; =130 kJ/kg : zoom de la bande proche de 1470 cm™.
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Figure 4.7 : Spectre IRTF de la Cloisite® 30B, du PA12 et des nanocomposites avec différentes fractions
d’argile, élaborés a E; = 130 kJ/kg : zoom de la bande proche de 2920 cm ™.

Sur la Figure 4.5 et la Figure 4.8, les bandes d’absorption 4 1470 cm™, 2850 cm ™' et 2920
cm ', signature de ’alkyl ammonium quaternaire (Cf. chapitre 3), sont encore présentes et
leur intensité augmente avec la fraction d’argile, quelles que soient les conditions
d’¢laboration des matériaux, comme 1’indiquent clairement les Figure 4.6, Figure 4.7, Figure
4.9 et Figure 4.10. De plus, pour les nanocomposites PA12/10% C30B, le zoom effectué sur

la plage de nombre d’ondes variant de 1200 cm™

a4 3000 cm™ (Figure 4.11), indique que
I’intensité de ces bandes ne semble pas étre affectée par les conditions d’élaboration. Ceci
suggere que I’alkyl ammonium quaternaire ne subit pas de dégradation notable méme pour les

conditions de mélangeage les plus séveres, Es = 3150 kJ/kg.
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Figure 4.8 : Spectre IRTF de la Cloisite® 30B, du PA12 et des nanocomposites avec différentes fractions
d’argile, élaborés a Es = 3150 kJ/kg.
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Figure 4.9 : Spectre IRTF de la Cloisite® 30B, du PA12 et des nanocomposites avec différentes fractions
d’argile, élaborés a Es = 3150 kJ/kg : zoom de la bande proche de 1470 cm™.
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Figure 4.10 : Spectre IRTF de la Cloisite® 30B, du PA12 et des nanocomposites avec différentes fractions
d’argile, élaborés a Es = 3150 kJ/kg : zoom de la bande proche de 2920 cm™".
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Figure 4.11 : Spectre IRTF des nanocomposites avec 10% d’argile, élaborés a 130kJ/kg, 1260kJ/kg et
3150kJ/Kkg : zoom sur les bandes entre 1200 cm™ 2 3000 cm™.
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Figure 4.12 : Spectre IRTF des nanocomposites avec 10% d’argile, élaborés a 130kJ/kg, 1260kJ/kg et
3150kJ/kg : zoom sur les bandes entre 900 cm™ 2 1200 cm™,

La Figure 4.12 présente un zoom de la plage des ondes allant de 900 cm™ a 1200 cm™, des
spectres IRTF des nanocomposites a 10% d’argile, préparés selon les trois conditions de

mélangeage.

Les bandes des liaisons SiO, a 1020 cm'l, 1040 cm™ et 1075 cm'l, sont clairement observables
sur tous les spectres IRTF des nanocomposites, quelles que soient les conditions d’élaboration
des matériaux. Toutefois, leur intensité augmente avec I’augmentation de I’énergie mécanique
spécifique de mélange. Cette augmentation peut étre lice a 1’état de la structure, et plus
particuliérement au degré d’exfoliation et donc a la surface de contact matrice/charge propre a

chaque nanocomposite, ces parametres augmentant avec 1’énergie mécanique de mélangeage.

4.3 Effet des conditions de mélangeage sur les propriétés

thermiques

4.3.1 Analyse thermogravimétrique

La Figure 4.13 et la Figure 4.14 représentent les courbes thermogravimétriques du PA12 et
des nanocomposites chargés de 1% a 10% de Cloisite® 30B, élaborés a 130 kl/kg et a
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3150kJ/kg respectivement. Les conditions d’essais sont décrites dans le paragraphe 2.2.2.2a

du chapitre 2.

En nous intéressant uniquement aux températures inférieures a 400°C et aux températures
supérieures a 500°C, ces courbes permettent de déterminer la masse d’argile réellement
incorporée dans la matrice. Les valeurs reportées dans les Tableau 4.3 et Tableau 4.4 et celles
déja notées dans le Tableau 2.3 montrent, comme on s’y attendait, que les masses d’argile
incorporées ne sont modifiées par les conditions d’¢élaboration. Les légers écarts observés
peuvent étre imputés aux dispersions expérimentales induites par [’opérateur lors des

différentes phases de 1’¢élaboration des mélanges (Cf. Chapitre 2, paragraphe 2.2.1).
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Figure 4.13 : Courbes ATG du PA12 et des nanocomposites a 130kJ/kg.

Afin de mettre en évidence I’influence des conditions d’élaboration sur les propriétés
thermiques des nanocomposites ¢laborés (Figure 3.9, Figure 4.13 et Figure 4.14), nous avons
compar¢ l’ensemble des températures de début de dégradation, obtenues a partir de la

méthode des tangentes (

Tableau 4.5). Comme évoqué dans le chapitre 3, cette température apparait comme un
parametre le plus pertinent d’un point de vue pratique et applicatif, pour évaluer I’influence

du taux de charge sur la stabilité thermique des nanocomposites.
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Figure 4.14 : Courbes ATG du PA12 et des nanocomposites a 3150kJ/kg.

Tableau 4.3: Les fractions massiques d’argiles introduite (¢), résiduelle mesurée, (4,,) et mesurée (@,) a

130KJ/ke.

P (%) | $m(%) | P (%)
0 0 0
1 0,79 1,01
2 1,33 1,70
3 2,21 2,82
5 3,81 4,85
7 5,46 6,96
10 7,55 9,63

Tableau 4.4 : Les fractions massiques d’argiles introduite (@), résiduelle mesurée, (@,, ) et mesurée (g,,)

2 3150 KJ/kg.

@ (%) | $u(%0) | G (%)
0 0 0
1 0,72 1,01
5 3,79 4,83
10 7,61 9,70
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Tableau 4.5 : Températures de début de dégradation, 7,,,, des nanocomposites, pour les trois conditions

d’élaboration.
Processus 130 kl/kg 1260 kJ/kg | 3150 kJ/kg
Matériaux Taspue (°C) Taspue (°C) Taspue (°C)
PA12 444 445 445
PA+1% 440 440 443
PA+2% 438 438 -
PA+3% 436 437 -
PA+5% 434 436 438
PA+7% 433 436 -
PA+10% 433 436 437

La Figure 4.15 montre la température de début de dégradation, 7ys,,,, en fonction de fraction
massique d’argile ¢, pour les nanocomposites ¢laborés a 130 klJ/kg, 1260 kl/kg et 3150
kJ/kg.
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Figure 4.15 : Température de début de dégradation en fonction de la fraction massique d’argile.

Les tendances observées sur les courbes sont identiques quelles que soient les conditions
d’élaboration : une décroissance brutale de 7, pour les faibles fractions d’argile, suivi
d’une stabilisation de cette température a des fractions d’argile plus élevées qui donne lieu a

des composites nanostructurés. Pour les nanocomposites mélangés avec une ¢énergie
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mécanique de 2160kJ/kg, la transition entre ces deux comportements se produit pour une
fraction massique d’argile ¢, proche de 2%, comme le montre le tracé sur la Figure 4.15.
Toutefois, cette fraction de transition, semble augmenter quand 1’énergie mécanique de
mélangeage diminue (Figure 4.15), c’est-a-dire pour des nanocomposites présentant une
structure moins exfoliée, comme suggéré par Médéric et al. (2006). Rappelons que le
tensioactif semble jouer le rdéle d’accélérateur de dégradation thermique, abaissant la
température de début de dégradation du matériau, tant que celui-ci n’est pas suffisamment
structuré (Cf. chapitre 3). Au-dela du seuil de percolation, la structuration physique du réseau
atténue ce phénomene jusqu’a la stabilisation de la température de début de dégradation des
nanocomposites. La diminution de la température de début de dégradation en fonction de la
fraction massique d’argile ajoutée, dépend intimement des conditions d’élaboration et donc de

la structure du nanocomposite (

Tableau 4.5 et Figure 4.15) : elle est de 11°C pour un nanocomposite a structure
majoritairement intercalée ordonnée (E; = 130kJ/kg) et de 8°C seulement pour un
nanocomposite a structure majoritairement exfolice (E~= 3150 kJ/kg). Le degré de
structuration semble donc avoir un effet sur 1’évolution de la température de début de

dégradation.

I1 a été établi, au chapitre 3, que la vitesse de dégradation des nanocomposites diminue au fur
et a mesure que la proportion d’argile ajoutée augmente. Ce constat est vérifié¢ pour les trois
¢énergies d’élaboration qui, par ailleurs, a fraction de charge équivalente, ne semblent pas
avoir une influence sur cette vitesse de dégradation. Ces résultats sont clairement illustrés sur
les Figure 4.16 et Figure 4.17 qui représentent les dérivées des courbes thermogravimétriques,
des nanocomposites mélangés a 130kJ/kg et 3150 kJ/kg, respectivement. En effet, I’intensité
du pic de la dérivée diminue a mesure que @,, augmente, dans le cas des deux conditions de
mélangeage. Cette diminution est, pour une fraction de charge d’argile donnée, quasi-

indépendante du niveau de 1’énergie de mélangeage c'est-a-dire du degré d’exfoliation.
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Figure 4.16 : Dérivées des courbes ATG du PA12 et des nanocomposites élaborés a 130kJ/kg.
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Figure 4.17 : Dérivées des courbes ATG du PA12 et des nanocomposites élaborés a 3150kJ/kg.
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4.3.2 Analyse Thermique Différentielle (ATD)

Les valeurs de la température de transition vitreuse, de la température de fusion, de la
température de cristallisation et du taux de cristallinité, déduites de I’analyse thermique
différentielle, sont reportées dans les Tableau 4.6 et Tableau 4.7 pour les nanocomposites

¢laborés a 130 kJ/kg et a 3150 kJ/kg respectivement.

Tableau 4.6 : Résultats ATD pour le PA12 et les nanocomposites préparés a 130 kJ/kg.

Matériaux T,(°C) T¢(°C) AH;(J/g) Tc (°C) Xc (%)

PA12 59 177 34,4 158 16,5
PA+1% 59 178 34,4 158 16,6
PA+2% 59 176 34,4 158 16,8
PA+3% 60 178 33,9 158 16,7
PA+5% 60 177 33,1 157 16,7
PA+7% 60 177 32,6 157 16,8
PA+10% 60 177 30,3 156 16,1

Tableau 4.7 : Résultats ATD pour le PA12 et les nanocomposites préparés a 3150 kJ/kg.

Matériaux T,(°C) T;(°C) AH;(J/g) Tc (°C) Xc (%)

PA12 59 178 32,7 158 15,6
PA+1% 59 177 31,6 159 15,2
PA+5% 60 177 30,0 157 15,1
PA+10% 61 176 28,0 154 14,9

La température de transition vitreuse est voisine de 60°C pour les trois conditions de
mélangeage (Tableau 3.3, Tableau 4.6 et Tableau 4.7). Toutefois, une 1égeére augmentation est
observée dans le cas des nanocomposites les mieux exfoli€s, ce qui suggere qu’a une fraction
d’argile équivalente, la mobilité des chaines du polymeére est d’autant plus réduite que le
nombre d’entités argileuses est grand, c¢’est-a-dire dans le cas d’une meilleure exfoliation de
I’argile. Quant a la température de fusion, elle diminue légérement avec la fraction d’argile,
indépendamment des trois conditions d’¢élaboration. Les Tableau 3.3, Tableau 4.6 et Tableau
4.7 montrent que la cristallinit¢ diminue lorsque 1’énergie de mélangeage devient grande
(Es; = 3150 kJ/kg), c'est-a-dire pour des structures les mieux exfoli¢es, ce qui est en accord
avec ce qui a été observé sur les diffractogrammes de DRX (Figure 4.4). La température de

cristallisation de la matrice diminue lorsqu’on lui ajoute de forte quantité d’argile (@ = 5%),
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quelles que soient les conditions d’élaboration mais elle semble globalement insensible a

I’énergie de mélangeage.

4.4 Effet des conditions de mélangeage sur le comportement

mécaniques

4.4.1 Analyse mécanique dynamique

4.4.1.1 Balayage en déformation

Les Figure 4.18 et Figure 4.19 représentent le module de conservation £’ en fonction de la
déformation, a une fréquence de 1Hz, a température ambiante, pour la matrice polyamide 12
et les nanocomposites, PA12/1%C30B, PA12/5%C30B, PA12/10%C30B, mélangés a
130kJ/kg et 3150kJ/kg, respectivement.
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Figure 4.18 : Module de conservation en fonction de la déformation a E,= 130 kJ/kg.
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Figure 4.19 : Module de conservation en fonction de la déformation a E; = 1350 kJ/kg.

Sur les Figure 4.18 et Figure 4.19, le module de conservation présente un plateau aux faibles
déformations dont la valeur augmente avec 1’ajout d’argile, comme cela avait été

précédemment observé sur le nanocomposite élaboré a 1260 kJ/kg (Figure 3.14).

La Figure 4.20 représente le module de conservation plateau relatif, mesuré a 1Hz, en
fonction de la fraction d’argile, pour les nanocomposites €¢laborés suivant les trois conditions
de mélangeage. On constate qu’en dessous de la fraction critique d’argile d’environ 2%, ce
module semble étre indépendant des trois conditions de mélangeage. Au-dela de ce seuil de
percolation largement discuté dans le chapitre 3, il croit 1égerement avec 1’augmentation de
I’énergie mécanique d’élaboration, lorsque la proportion de charges de renfort est ¢élevée. Ce
dernier résultat peut s’expliquer par le fait qu’a taux de charge équivalent, I’augmentation de
I’énergie mécanique conduit & un nanocomposite a structure exfolié, c’est a dire constitué
d’un plus grand nombre de particules lamellaires. La surface de contact matrice/charge est
donc plus importante, conférant ainsi au nanocomposite une rigidité supérieure, en particulier
en présence d’un réseau de percolation (Fornes, et al., 2001; Fornes, et al., 2004; Fornes, et

al., 2004; Reichert, et al., 1998; Yang, et al., 1998).
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Le changement de pente qui apparait sur les courbes des Figure 3.14, Figure 4.18 et Figure
4.19 permet de déterminer une déformation limite, ¢.z, entre les zones de déformation
linéaire et non lin€aire du matériau. Cette déformation limite est caractéristique de 1’étendue

du domaine de réponse linéaire du matériau.

La Figure 4.21 montre que la déformation limite diminue de fagon linéaire avec la fraction
d’argile et semble indépendante des conditions d’élaboration. Ce résultat signifie que
I’énergie de mélangeage, lorsqu’elle est suffisante pour conduire a des nanocomposites
partiellement intercalés/exfoliés ou majoritairement exfoliés, n’a pas d’influence sur les

étendus des domaines linéaire et non linéaire de ces mélanges.

Les nanocomposites fortement chargés présentent une seconde rupture de pente a des
déformations plus ¢levées, quelles que soient les conditions d’élaboration. Ce changement de
pente, attribué aux non linéarités occasionnées par la destruction du réseau (Cf. chapitre 3),

semble, lui aussi, peu dépendant des conditions de mélangeage.
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Figure 4.20 : Module de conservation relatif en fonction de la fraction massique de C30B pour les trois

conditions de mélangeage.
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Figure 4.21 : Déformation limite €_g- en fonction de la fraction massique pour les trois conditions de

mélangeage.

Les Figure 4.22 et Figure 4.23 représentent le module de perte £’ en fonction de la
déformation, a une fréquence de 1Hz, a température ambiante, pour la matrice polyamide 12
et les nanocomposites, PA12/1% C30B, PA12/5% C30B, PA12/10% C30B, mélangés a 130
kJ/kg et a 3150 kJ/kg, respectivement. Sur toute la plage de déformation, le module de perte
est plus faible que le module de conservation, ce qui signifie que la contribution de la
viscosité est moindre par rapport a celle de 1’¢lasticité dans le comportement mécanique
global des nanocomposites étudiés, et ce quelles que soient les conditions d’élaboration (voir
aussi Figure 3.15 du chapitre 3). Le module de perte présente un plateau aux faibles
déformations dont la valeur augmente avec [’ajout d’argile, comme cela avait été

précédemment observé sur le nanocomposite €laboré a 1260 kJ/kg (Figure 3.15).

La Figure 4.24 représente le module de perte plateau relatif, mesuré a 1Hz, en fonction de la
fraction d’argile, pour les nanocomposites ¢laborés suivant les trois conditions de
mélangeage. On constate que ce module croit significativement avec [’augmentation de
I’énergie mécanique, sur toute la plage de fractions massiques, contrairement au module de

conservation plateau relatif pour lequel une augmentation modérée n’est observée que dans le
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cas des nanocomposites structurés (@,>2%). Le module de perte semble donc sensible a

I’effet de structure du matériau, méme a faible taux de charges.

Par ailleurs, les Figure 3.15, Figure 4.22 et Figure 4.23 montrent clairement que toutes les
courbes présentent un changement de pente aux faibles déformations. Les nanocomposites
contenant 1% d’argile affichent un comportement proche de celui de la matrice. La
déformation limite & g, correspondant a ce changement de pente, décroit de facon linéaire
avec le taux de charge, indépendamment des conditions d’¢laboration (Figure 4.25). &5,
étant systématiquement plus petite que la déformation critique du module de conservation,

&g, quelles que soient les conditions d’élaboration.

Enfin, pour les nanocomposites fortement chargés, c¢’est-a-dire présentant a priori un réseau
de percolation, le module £’ présente, comme son homologue E’, une seconde rupture de
pente a des déformations plus élevées (Figure 3.15, Figure 4.22 et Figure 4.23). Ce
changement de pente, plus prononcé pour ¢ = 10%, se révele a une déformation de plus en
plus petite a mesure que la fraction massique d’argile augmente. Ce phénomene, lié

probablement a la destruction du réseau de domaines connectés, semble étre plus marqué dans

le cas du composite le mieux exfolié (Figure 4.23).
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Figure 4.22 : Module de perte en fonction de la déformation a Es= 130 kJ/kg.
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Figure 4.23 : Module de perte en fonction de la déformation a Es = 3150 kJ/kg.
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Figure 4.24 : Module de perte relatif en fonction de la fraction massique de C30B, a 1Hz, pour les trois

conditions de mélangeage.
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Figure 4.25 : Déformation limite €. en fonction de la fraction massique pour les trois conditions de

mélangeage.

4.4.1.2 Balayage en fréquence
Les essais de balayage en fréquence ont été réalisés & une déformation dynamique de 7.107,

valeur comprise dans la zone de réponse linéaire de tous les matériaux étudiés.

Les évolutions des modules de conservation et de perte en fonction de la fréquence,
présentées en insert des Figure 4.26, Figure 4.27, Figure 4.28 et Figure 4.29, ont les mémes
tendances que celles montrées dans le chapitre 3, respectivement sur la Figure 3.18 et la
Figure 3.21. Toutefois, ces deux modules croissent avec 1’augmentation de 1’énergie
spécifique d’¢laboration en affichant une tendance vers une stabilisation. Cette croissance est
beaucoup plus sensible pour les nanocomposites fortement chargés (@ > 5%) formant un
réseau de percolation. Ces résultats suggerent que le couple de parameétres (fraction massique
de charges, énergie d’élaboration) joue un rdle clef dans I’optimisation des propriétés

viscoélastiques des nanocomposites.

Les Figure 4.26 et Figure 4.27 représentent le module de conservation relatif,

Eretatir = Enanocomposite/ Ematrice> des nanocomposites élaborés a 130kJ/kg et a 3150kJ/kg,

respectivement, et a différentes fréquences.
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Figure 4.26 : Module de conservation relatif en fonction de la fraction massique d’argile, a différentes

fréquences, pour les nanocomposites élaborés a E= 130 kJ/kg.
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Figure 4.27 : Module de conservation relatif en fonction de la fraction massique d’argile, a différentes

fréquences, pour les nanocomposites a E= 3150 kJ/kg.
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Les Figure 4.26 et Figure 4.27 mettent clairement en évidence que I’augmentation du module
de conservation relatif avec la fraction massique est indépendante de la fréquence de
sollicitation, quelles que soient les conditions d’¢laboration et donc la structuration du
nanocomposite. Ces courbes linéaires affichent un changement de pente a une fraction
volumique critique d’argile @, de ~2%. Ces résultats ont déja été observés pour le

nanocomposite mélangé a 1260 kJ/kg (Figure 3.20).

Les Figure 4.28 et Figure 4.29 représentent le module de perte relatif, £~
130kJ/kg et a 3150kl/kg

respectivement, a différentes fréquences. Les tests de balayage en fréquence conduisant a ces

des nanocomposites ¢€laborés a

g g
E nanocomposite/E matrices

courbes sont illustrés en insert dans ces figures.
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Figure 4.28 : Module de perte relatif en fonction de la fraction massique d’argile, a différentes fréquences,

pour les nanocomposites élaborés a E;= 130 kJ/kg.
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Figure 4.29 : Module de perte relatif en fonction de la fraction massique d’argile, a différentes fréquences,

pour les nanocomposites a Es= 3150 kJ/kg.

Les Figure 4.28 et Figure 4.29 montrent que 1’augmentation du module de perte relatif avec la
fraction massique est dépendante de la fréquence de sollicitation, comme dans le cas du
nanocomposite mélangé a 1260 kJ/kg (Figure 3.23). Cette dépendance en fréquence semble
plus forte pour des matériaux élaborés a des énergies mécaniques suffisamment grandes, c'est-
a-dire possédant un degré d’exfoliation élevé. Ces figures montrent aussi, indépendamment
des trois conditions de mélangeage, une fraction de charge critique de ~2%, a partir de

laquelle la structure forme un réseau de percolation.

4.4.1.3 Balayage en température

Des essais de balayage en température ont ét¢ menés sur la matrice PA12 et sur les
nanocomposites chargés a 1%, 5% et 10% d’argile, dans les conditions décrites dans le
chapitre 2. Les Figure 4.30 et Figure 4.31 montrent le module de conservation, E’, et le
facteur d’amortissement, fand, en fonction de la température, pour les nanocomposites

préparés a 130 kJ/kg et 3150 kJ/kg, respectivement.
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Figure 4.30 : Module élastique et tand en fonction de la température, a 1Hz, pour le nanocomposite

élaboré a 130 kJ/kg : @, = 0%, 1%, 5% et 10%.
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Figure 4.31 : Module élastique et tand en fonction de la température, a 1Hz, pour le nanocomposite

élaboré a 3150 kJ/kg : @, = 0%, 1%, 5% et 10%.
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Les valeurs des modules mesurés a -20°C et a 100°C, de la température de transition vitreuse
et du maximum de fandsont reportées dans le Tableau 4.8, en fonction de la fraction

massique d’argile.

Tableau 4.8 : modules de conservation E' mesurés a -20°C et 100°C, température de la transition vitreuse

et maximum de tand, pour les nanocomposites préparés a 130 kJ/kg et 3150 kJ/kg.

E,=130kJ/kg E’a-20°C (MPa) E’a100°C (MPa) T,(°C) Max tand

PA12 1765 368 44 0,095
PA+1% 1800 403 44 0,092
PA+5% 2064 445 45 0,089
PA+10% 2680 592 46 0,086
E,=3150 kJ/kg E’a-20°C (MPa) E’a100°C (MPa) T,(°C) Max tan &
PA12 1905 376 44 0,096
PA+1% 1937 387 46 0,093
PA+5% 2224 490 47 0,087
PA+10% 2929 665 49 0,083

Nous constatons que le module de conservation augmente avec la fraction massique d’argile
dans la zone vitreuse comme dans la zone caoutchoutique, quelles que soient les conditions

d’élaboration considérées (Tableau 3.4 et Tableau 4.8).

On note également une augmentation de la température de la transition vitreuse, mesurée a
partir du pic de fand, quand le taux de charge croit, pour les trois conditions de mélangeage
utilisées (Tableau 3.4 et Tableau 4.8). A des taux de charges élevés, la température de la
transition vitreuse est plus élevée pour le nanocomposite élaboré avec une énergie de
mélangeage plus importante, c'est-a-dire pour les nanocomposites les mieux exfoliés. Ceci est
parfaitement illustré par la Figure 4.32 qui représente le module de conservation en fonction
de la température pour les nanocomposites avec 10% d’argile, élaborés a 130kJ/kg, 1260kJ/kg
et 3150 kJ/kg. Cette augmentation est causée par la réduction de mobilité¢ des macromolécules
de polyamide, due a la présence d’un plus grand nombre de particules plus lamellaires. Ce
résultat est en accord avec celui déduit de la caractérisation ATD. Notons également que les
conditions d’élaboration, en plus de modifier la température de transition vitreuse 7, associée
au maximum du pic de fand, affecte la forme de ce pic. En effet, I’intensité du pic est moins
¢levée et son évasement plus grand quand 1’énergie mécanique est plus grande, c’est-a-dire

quand on s’intéresse au nanocomposite le mieux exfolié.
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Enfin, le module de conservation augmente aussi avec l’énergie mécanique spécifique de
mélangeage, c’est-a-dire avec le degré d’exfoliation des particules argileuses, sur toute la

plage de températures étudiées (Figure 4.32).

La méme tendance est observée dans le cas des nanocomposites avec 1% et 5% d’argile.
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Figure 4.32 : module de conservation et tand en fonction de la température, pour les nanocomposites

PA12/10%C30B élaborés suivant les trois conditions de mélangeage.
4.4.2 Essais de relaxation

Rappelons que ces essais de relaxation ont été réalisés a la déformation de 6% située dans le
domaine non linéaire, sur les nanocomposites mélangés a 130 kJ/kg, 1260kJ/kg et 3150 kJ/kg,

en suivant le protocole présenté dans le chapitre 2, paragraphe 2.2.2.3b.

Les Figure 4.33 et Figure 4.34, représentent I’évolution, en fonction du temps, de la contrainte
relative définie comme le rapport de la contrainte du nanocomposite au cours du temps sur la
contrainte initiale, respectivement pour les énergies de 130 kJ/kg et 3150 kJ/kg. Les tendances
des courbes sont similaires a celles présentées dans le cas des nanocomposites mélangés avec

une énergie de 1260 kJ/kg (Chapitre 3, paragraphe 3.3.2).
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4.35, en fonction de fraction massique d’argile ajoutée, pour les trois conditions d’élaboration

La contrainte relative mesurée au bout de Smin d’essai, , est reportée sur la Figure

¢tudiées. Cette figure montre que la fraction de transition, observée a une valeur proche de
2,5% d’argile, augmente lorsque I’énergie de mélangeage diminue, c'est-a-dire pour les
nanocomposites moins exfoli¢s, comme mis en évidence par I’analyse thermique (Figure

4.15).

Le niveau de stabilité des contraintes de relaxation semblent étre indépendant de I’énergie
d’élaboration dans le cas des nanocomposites faiblement chargés (¢ < ¢.). A ces faibles taux
de renforcement, ou les charges peuvent étre considérées comme isolées, la relaxation s’avere
peu sensible a 1’état de structuration des entités argileuses individualisées. Au-dela de la
fraction limite (¢ >¢.), les contraintes présentent une relaxation de plus en plus importante, a
mesure que ’énergie d’élaboration augmente tout en affichant un niveau de saturation. En
effet, dans cette zone, la relaxation est plus importante pour les nanocomposites élaborés a des
¢énergies de 1260kJ/kg et 3150 kJ/kg qui tous deux affichent des valeurs quasi-identiques pour

une fraction de charges donnée.
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Figure 4.33 : Relaxation relative des nanocomposites PA12/C30B élaborés a 130 kJ/kg.
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Figure 4.34 : Relaxation relative des nanocomposites PA12/C30B élaborés a 3150 kJ/kg.
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Figure 4.35 : Contrainte relative moyenne mesurée au bout de Smin d’essai de relaxation.
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4.5 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons étudié I’influence des conditions d’élaboration des mélanges sur
les microstructures, ainsi que sur les propriétés thermiques et mécaniques des nanocomposites

PA12/C30B.

L’¢étude structurale de nos échantillons a ’aide du MEB, MET et DRX a montré que les
nanocomposites présentent trois structures différentes, suivant les conditions d’élaboration
utilisées :

- Le nanocomposite ¢laboré a E; = 130 klJ/kg présente une structure majoritairement

intercalée, plutot ordonnée

- Le nanocomposite élaboré a E; = 1260 kJ/kg présente une structure majoritairement

intercalée, plutdt désordonnée

- Le nanocomposite ¢laboré a E; = 3150 klJ/kg présente une structure majoritairement

exfoliée

La caractérisation par spectroscopie Infrarouge, sensible également a 1’état de structuration
des nanocomposites, semble montrer que le role du tensioactif n’est pas affecté notablement

par les conditions d’¢laboration choisies.

Les propriétés thermiques varient trés peu avec la fraction massique d’argile ajoutée,
indépendamment des conditions de mélangeage. Toutefois, ces propriétés semblent
globalement plus stables avec 1’augmentation de 1’énergie de mélangeage, c'est-a-dire a
mesure que la microstructure est de plus en plus exfoliée. Les analyses ATG ont, par ailleurs,
montré que les masses d’argile incorporées ne sont pas modifiées par les conditions
d’¢laboration. Elles ont aussi mis évidence une fraction massique d’argile de percolation
proche de 2%, seuil qui semble diminuer légérement quand 1’énergie mécanique de

mélangeage augmente.

Les essais de balayage en déformation a 1’aide d’une machine de type DMTA ont montré que
le module de conservation présente un plateau aux faibles déformations dont la valeur
augmente avec I’ajout d’argile, pour les trois conditions d’¢élaboration. Elles ont aussi mis en
¢vidence que la déformation limite qui sépare le domaine linéaire du domaine non-linéaire,

diminue de manicre linéaire avec la fraction d’argile et ce, semble-t-il, indépendamment des
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conditions d’élaboration. Ce résultat suggere que lorsque 1’énergie de mélangeage est
suffisante pour obtenir des nanocomposites partiellement intercalés/exfoliés ou
majoritairement exfoliés, elle n’a que peu d’influence sur les étendus des domaines linéaire et

non linéaire de ces mélanges.

Par ailleurs, lorsqu’il est tracé en fonction de la fraction massique d’argile, le module de
conservation plateau relatif, mesuré a 1Hz, met en évidence, pour les trois conditions
d’élaboration, une fraction critique d’argile proche de 2%. Ce module est indépendant des
conditions de mélangeage, pour des proportions de charges d’argile inférieure a 2% en masse.
Au-dela de ce seuil de percolation, il croit avec 1’augmentation de 1’énergie mécanique
d’élaboration, en particulier lorsque la proportion de charges de renfort est élevée. Ce dernier
résultat peut s’expliquer par la création d’une surface de contact matrice/charge plus

importante, conférant au nanocomposite une rigidité accrue.

Quelle que soit 1’énergie mécanique de mélangeage fournie, le module de perte, quant a lui,
est plus faible que le module de conservation, sur toute la plage de déformation d’analyse,
indiquant que la proportion de viscosité est plus faible par rapport a celle de I’¢lasticité dans
le comportement mécanique global des nanocomposites étudiés. Comme le module de
conservation, le module de perte présente un plateau aux faibles déformations dont la valeur
augmente avec 1’ajout d’argile. Il affiche aussi un changement de pente aux faibles
déformations et la déformation limite correspondant a ce changement de pente, décroit de
facon linéaire avec le taux de charge, indépendamment des conditions d’élaboration.
Cependant, pour les trois structures étudiées, cette déformation est systématiquement plus
petite que la déformation critique du module de conservation, ce qui suggere que le module de
perte est plus sensible que le module de conservation aux effets de non-linéarit¢ de

comportement.

Le module de perte plateau relatif, mesuré a 1Hz, en fonction de la fraction d’argile, pour les
nanocomposites €¢laborés suivant les trois conditions de mélangeage, croit significativement
avec I’augmentation de I’énergie mécanique, sur toute la plage de fractions massiques. Ce
module s’aveére beaucoup plus sensible que le module de conservation relatif a 1’effet de

structure du matériau, méme aux faible taux de charges.

Pour les nanocomposites fortement chargés, c’est-a-dire présentant a priori un réseau de

percolation, les modules £’ et £’ présentent une seconde rupture de pente a des déformations
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plus élevées qui, toutefois, deviennent de plus en plus faibles a mesure que la fraction
massique d’argile augmente. Le niveau de ces déformations semble dépendre des conditions

de mélangeage.

Les essais de balayage en fréquence ont mis en évidence que I’augmentation du module de
conservation relatif avec la fraction massique d’argile est indépendante de la fréquence de
sollicitation, pour les trois conditions de mélangeage. Ces évolutions sont linéaires et
affichent dans tous les cas étudiés, un changement de pente a une fraction volumique critique
d’argile proche de 2%. La variation du module de perte relatif avec la fraction massique
d’argile est lin¢aire mais dépend de la fréquence de sollicitation. Elle change aussi d’allure,
indépendamment des trois conditions de mélangeage, a partir de la fraction de charge proche

de 2%.

Les essais de balayage en température ont montré, pour les trois conditions d’élaboration

considérées, que :

- le module de conservation augmente avec la fraction massique d’argile dans la zone

vitreuse comme dans la zone caoutchoutique,
- la température de la transition vitreuse augmente avec le taux de charges ajoutées.

Nous avons observé, par ailleurs, que ces deux parametres sont de plus en plus élevés a
mesure que 1’énergie de mélangeage est importante, c'est-a-dire pour les nanocomposites les
mieux exfoliés. Ce résultat, en accord avec les résultats issus des analyses ATD, peut
s’expliquer par la création d’une plus grande de surface spécifique entre la matrice et les
charges et par la réduction de mobilité des macromolécules de la matrice, avec I’augmentation

du nombre de particules lamellaires.

Les essais de relaxation, effectués dans le domaine non linéaire, ont révélé que les contraintes
appliquées aux nanocomposites relaxent puis se stabilisent a un niveau indépendant de
I’énergie d’¢laboration, pour des faibles proportions de particules de renforts d’argile. Au-dela
d’une certaine limite d’argile ajoutée, interprétée comme un seuil de percolation, la valeur des
contraintes de relaxation croit avec I’augmentation de 1’énergie d’élaboration, en affichant
une tendance claire vers une saturation. Le seuil de percolation identifi¢é avec ces essais
semble augmenter lorsque 1’énergie de mélangeage diminue, c'est-a-dire pour les

nanocomposites moins exfoli€és, comme mis en évidence par les analyses thermiques.
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Conclusion Générale — Perspectives
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Les nanocomposites suscitent 1’intérét des industriels et des scientifiques en raison de
I’amélioration de leurs propriétés d’usage avec I’ajout d’une faible quantité de nanocharges de
renfort, comparés a leurs homologues microcomposites. Les enjeux fondamentaux dans le
domaine des nanocomposites est la maitrise des mécanismes a l'origine du renforcement de

ces matériaux.

Dans ce travail, nous avons étudié les propriétés thermiques et mécaniques des
nanocomposites formés d’une matrice polyamide 12 chargée par des nanoparticules d’argile
organiquement modifiée, a différentes fractions massiques. Pour contribuer a la
compréhension des mécanismes mis en jeu dans les variations de ces propriétés, nous avons
cherch¢ a identifier les liens qui existent entre ces dernieres et la structure du matériau. Nous
avons aussi fait une analyse comparative entre les paramétres viscoélastiques de ces
nanocomposites a I'état fondu et a 1'état solide, ce qui, a notre connaissance, n’a jamais €té fait

dans la littérature pour tous les types de nanocomposites confondus.

Les analyses ont ét¢ menées dans un esprit d’une démarche « nano-macro » pour tenter de
mieux comprendre les relations complexes entre la structure et les propriétés macroscopiques

des nanocomposites ¢tudiés.
Ce travail de recherche est divisé en deux grandes parties principales.

La premicre partie a porté sur I’étude des effets de la fraction massique des charges et du
vieillissement sur les propriétés structurales, thermiques et mécaniques d’un nanocomposite a
structure majoritairement intercalée. Cette structure dévoile toutefois I’existence de feuillets
individualisés, mais aussi de quelques agrégats dont la taille et le nombre croissent avec
I’augmentation de la fraction massique des nanoparticules de renfort. Ce type de structure est
favorisé par le traitement chimique de I’argile par 1’alkyl ammonium quartenaire, dont le role
primordial qu’il tient dans I’intercalation et I’exfoliation des particules d’argile n’est pas

altéré par la température d’¢laboration de ces nanocomposites, soit 200°C.

Si I’ajout de nanoparticules d’argile ne modifie que 1égérement la stabilité thermique de la
matrice PA12, il améliore sensiblement ses propriétés viscoélastiques a 1’état solide, mettant
notamment en évidence I’effet renforgant des particules argileuses et le réle dominant de
1’¢lasticité dans le comportement mécanique global des nanocomposites étudiés. Les modules

dynamiques relatifs augmentent avec la fraction d’argile mais de maniére plus marquée a
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I’¢état fondu qu’a I’état solide, en particulier aux faibles fréquences. Ces différences entre les
résultats, a 1’état fondu (Razafinimaro, 2006) et a 1’état solide, peuvent s’expliquer par le fait
qu’a I’état fondu, les non-linéarités liées aux interactions charge/charge et matrice/charge
ainsi qu’a ’entrave de la mobilité des chaines de polymere par les entités argileuses, sont plus

manifestes qu’a 1’état solide.

Un des résultats phare de ce travail est I’existence d’une fraction massique d’argile critique,
~2%, mis en évidence a la fois par la caractérisation thermique (température de début de
dégradation mesurée par ATG) et par les caractérisations mécaniques dans le domaine linéaire
(modules dynamiques mesurés par DMTA), mais aussi dans le domaine non linéaires (essais
de relaxation). Cette valeur, attribuée a un réseau de percolation, est la méme que celle
observée déja a I’état fondu (Aubry, et al., 2005) et déduite de caractérisations mécaniques

macroscopiques a 1’état solide (Ait Hocine, et al., 2008).

Le vieillissement naturel n’altére quasiment pas les propriétés thermiques des matériaux
¢tudiés alors qu’il modifie fortement leurs propriétés viscoélastiques, en particulier dans le
domaine non linéaire. La comparaison des résultats obtenus avant et aprés étuvage des
matériaux, a révélé que, contrairement au cas du PA12, pour les nanocomposites chargés
d’argile, la modification de ces propriétés semble étre causée entierement par la reprise en

eau, méme minime, lors du stockage.

La seconde partie de ce travail a porté sur I’influence des conditions de mélangeage sur les

propriétés structurales, thermiques et mécaniques des nanocomposites.

Les analyses micro et nano-structurales ont montré que les nanocomposites présentent une
structure majoritairement intercalée et ordonnée, intercalée et désordonnée, et majoritairement
exfoli¢e, respectivement, pour les énergies de mélangeage de 130kJ/kg, 1260kJ/kg et
3150kJ/kg.

L’augmentation de [’énergic de mélangeage semble légeérement améliorer la stabilité
thermique des matériaux. Les modules dynamiques relatifs s’avérent peu dépendants des
conditions de mélangeage, en dessous de seuil de percolation d’environ 2% en masse d’argile.
Le module de perte relatif semble toutefois plus sensible a I’effet de la structure du matériau
résultant, entre autres, du niveau de 1’énergie de mélangeage. Ce résultat pourrait Etre

expliqué par le fait que les mouvements relatifs des chaines macromoléculaires du polymeére,
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sont plus faciles dans une structure exfoliée que dans une structure intercalée, étant entendu
que l’augmentation de ces mouvements va de pair avec celle du caractére visqueux du
matériau. Au-dela de ce seuil, I’augmentation de I’énergie mécanique d’¢laboration conduit a
une augmentation significative du module élastique, due a la création d’une surface de contact
matrice/charge plus importante a mesure que 1’énergie d’élaboration augmente, conférant
ainsi au nanocomposite une rigidité accrue. Notons également que, pour les trois conditions
de mélangeage et pour une fraction massique d’argile donnée, contrairement au module de
conservation relatif, le module de perte relatif dépend de la fréquence de sollicitation, ce qui

est typique du comportement d’un matériau viscoélastique.

La plupart des caractérisations, thermiques ou mécaniques, menées dans ce travail semble
montrer que la fraction massique d’argile critique peut étre légeérement diminuée quand

I’énergie mécanique de mélangeage augmente.

Les essais de balayage en température ont montré, indépendamment des trois énergies de
mélangeage, que le module de conservation et la température de transition vitreuse croissent
avec I’augmentation de la fraction massique d’argile ajoutée. Toutefois, ces deux parametres
sont de plus en plus ¢levés a mesure que I’énergie de mélangeage est plus importante, c'est-a-
dire pour les nanocomposites les mieux exfoliés. Ce résultat pourrait étre 1ié¢ au fait que
I’augmentation du nombre de particules lamellaires induit une plus grande surface spécifique

matrice/charge et une réduction de la mobilité des macromolécules de la matrice.

Le présent travail est bas¢ exclusivement sur 1’exploitation de tests expérimentaux, il serait
donc intéressant, a court terme, de mod¢liser analytiquement les évolutions des phénomeénes
mis en évidence pour mieux les appréhender et prédire les propriétés d’usage des
nanocomposites, sans passer par une lourde campagne expérimentale. Pour qu’elles soient

robustes, ces modélisations doivent s’appuyer sur les aspects physiques du matériau.

Par ailleurs, les relations entre les propriétés rhéologiques a 1’état fondu et les propriétés
viscoélastiques a 1’état solide des nanocomposites méritent, sans aucun doute, d’étre

davantage analysées.

A moyen terme, nous nous proposons d’étendre les investigations menées dans ce travail, a

d’autres types de nanocomposites, en utilisant d’autres matrices et d’autres charges, et en y
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intégrant dans notre réflexion la dimension applicative des matériaux, dans le respect de

I’environnement.

Analyser I’influence de I’interphase sur I’évolution des propriétés des nanocomposites, en
combinant les approches expérimentales et les modélisations analytiques et/ou numériques,

constituerait un travail original.

A long terme, nous pourrons nous pencher sur ’analyse de ’endommagement, de la rupture

et de la fatigue des nanocomposites a matrice thermoplastique.
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Résumé

Les nanocomposites suscitent un intérét croissant depuis leur développement dans les années 90 par Toyota.
Par conséquent, I'amélioration des propriétés de ce type de matériaux est un enjeu fort tant d'un point de vue
fondamental qu'industriel. Cette amélioration peut passer par un choix pertinent des charges renforcantes
ajoutées a la matrice notamment en ce qui concerne le type, la géométrie, la proportion et le traitement de ces
charges. L’optimisation des parametres d’¢élaboration du mélange y joue aussi un réle important.

L’objectif de ce travail est de contribuer a I’identification et a la compréhension des mécanismes a 1'origine du
renforcement des matrices thermoplastiques par des nanocharges. Cet aspect est abordé a travers 1’étude des
propriétés thermiques et mécaniques des nanocomposites formés d’une matrice Polyamide 12 (PA12) chargées
par des nanoparticules d’argile organiquement modifiée. Plus précisément, nous avons analysé les effets de la
fraction massique des charges et du vieillissement naturel sur les propriétés structurales, thermiques et
mécaniques de ces nanocomposites. L’influence des conditions de mélangeage sur ces propriétés ont aussi été
examinées. Nous avons particulierement mis [’accent sur 1’identification des liens qui existent entre les
propriétés macroscopiques et la structure des nanocomposites. Nous avons aussi fait une étude comparative des
propriétés viscoélastiques de ces matériaux a I'état fondu et a I'état solide, ce qui représente une des originalités
forte de ce travail.

Mots Clefs : Nanocomposites, Polyamide 12, Cloisite® 30B, propriétés physiques, propriétés mécaniques,
DMTA

Résumé en anglais

Nanocomposites are interestingly growing since their development in the 1990s by Toyota Company.
Therefore, improving the properties of such materials is a major issue from fundamental and industrial point of
view. This improvement can pass through a relevant choice of reinforcing loads added to the matrix
particularly regarding the type, geometry, the proportion, and the treatment of these fillers. The processing
parameters of the mixture play also a key role.

The objective of this work is to contribute to the identification and understanding of the mechanisms at the
origin of the reinforcing thermoplastic matrices by nanofillers. This aspect presented through the study of the
thermal and mechanical properties of nanocomposites formed by a polyamide 12 matrix (PA12) filled with
organically modified clay nanoparticles. More specifically, we analysed the effects of the filler mass fraction
and environmental aging on structural, thermal and mechanical properties of these nanocomposites. The
mixing conditions on these properties were also examined. A particular attention has been paid to the study of
relationships between the macroscopic properties and the structure of nanocomposites. Viscoelastic properties
of these materials in both melt and solid states were compared, which represents one of the originalities of this
work.

Keywords: Nanocomposites, Polyamide 12, Cloisite® 30B, physical properties, mechanical properties, DMTA
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