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Structure et propriétés de mélanges d’élastoméres chargés en noir

de carbone : études des coupages NR / SBR et BR/ SBR

Résumé : Les objectifs de cette thése consistent a identifier les morphologies adoptées par
des mélanges d’élastomeres chargés en noir de carbone, a étudier 1I’influence de 1’introduction
de charges sur ces morphologies mais aussi de détecter la localisation de la charge dans ces
mélanges. Dans une derniére partie, I’impact de ces différentes structures sur les défauts
d’extrusion est abordé.

Ces travaux concernent 1’étude des coupages caoutchouc naturel / styrene-butadiene rubber
(NR / SBR) et polybutadiene / styrene-butadiene rubber (BR / SBR) non vulcanisés. Dans un
premier temps, les morphologies adoptées par ces mélanges non chargés ont été identifiées
grace a plusieurs protocoles expérimentaux. L’influence de I’introduction de noir de carbone
ainsi que 1’étude de la localisation de la charge dans ces mélanges ont constitué une seconde
étape dans ces travaux. Aucune localisation préférentielle de la charge n’a été détectée pour
ces mélanges. Un systéme ségrégé a donc été réalisé par la suite. Enfin, le comportement en
extrusion de ces mélanges a été simulé par rhéométrie capillaire et des observations de défauts
d’aspect ont été faites. La ségrégation du noir de carbone ne semble pas entrainer la création

de défauts d’aspect, sauf dans le cas d’une localisation dans la matrice.

Mots clés: mélanges d’élastomeres, caoutchouc naturel NR, copolymere de styrene-

butadiene SBR, polybutadiene BR, noir de carbone, structure.



Structure and properties of elastomer blends filled with carbon

black : study of NR / SBR and BR / SBR blends

Abstract : The purpose of this project is to investigate the morphology of elastomeric blends
filled with carbon black, the localization of the filler in these blends and the structure impact
on their processing. This work concerns uncured natural rubber / styrene-butadiene rubber
(NR / SBR) blends and butadiene rubber / styrene-butadiene rubber (BR / SBR) blends.
Firstly, the morphology of these blends unfilled was described by different experimental
procedures over the entire composition range. Secondly, the impact of the filler on the
morphology and the localization of it on the blends were studied. No preferential localization
was observed in our case. Another blend with a segregation was realized. And finally, the
processing of these elastomeric blends was simulated by capillary rheology to detect the
formation of flow instabilities. Few melt fractures were observed, except when the filler is

localized in the matrix.

Keywords : elastomer blends, natural rubber NR, styrene-butadiene rubber SBR, butadiene

rubber BR, carbon black, structure, morphology.
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Introduction

Derriere sa banale apparence ronde et noire, le pneumatique est un produit de haute
technologie, auquel il est demandé de nombreuses fonctions, parfois contradictoires, comme
une bonne adhérence a la route mais une faible résistance au roulement pour une meilleure
longévité. Des compromis sont réalisés grace a la combinaison de tous ses composants,
environ 200 différents dans un pneumatique. De nombreuses technologies sont indispensables
pour sa réalisation : la métallurgie, le textile mais aussi la chimie. Il suffit de regarder une

coupe d’un pneumatique pour appréhender cette complexité.
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Figure Intro-1 : Schéma d’un pneumatique.

A T’heure actuelle, 60 % des caoutchoucs utilisés dans 1’industrie du pneumatique sont des
élastomeres synthétiques, fabriqués a partir d’hydrocarbures d’origine pétroliére. Le
caoutchouc naturel constitue les 40 % restants. Le développement des élastomeres
synthétiques a fait suite a I’augmentation de la demande en caoutchouc naturel mais aussi a la
pénurie de ce dernier au lendemain des conflits mondiaux. Les possibilités de formulation ont
alors été multipliées et de nombreuses caractéristiques du pneumatique ont pu étre améliorées.
Les élastomeres ne sont pas les seuls composants d’un pneumatique : des charges renforcantes
ainsi que des agents de vulcanisation sont indispensables. Le noir de carbone mélangé aux
élastomeres va permettre d’améliorer la résistance a I'usure des pneumatiques mais aussi la

résistance aux rayonnements ultraviolets responsables de la fissuration et du craquelage de la



gomme. La silice est également utilisée pour diminuer les risques de déchirure des
élastomeres. Enfin, le soufre est utilisé comme agent de vulcanisation, étape nécessaire de
« cuisson » du pneumatique qui le rend élastique.

Le schéma précédent montre bien qu’un pneumatique n’est pas un matériau unique mais un
assemblage de plusieurs matériaux différents. La formulation de chaque élément va donc étre
adaptée a sa fonction et a I’utilisation finale. Par exemple, les flancs vont étre réalisés avec un
mélange de composition 50 / 50 de deux élastomeres alors que la bande de roulement sera

plutot réalisée avec un mélange de type 70 / 30.

Aujourd’hui, un grand nombre de formulations destinées a ’industrie du pneumatique est
composé de plusieurs élastomeres mais aussi de plusieurs charges dans certains cas. L’étape
de mélangeage reste déterminante car la taille des phases, leur forme ainsi que la localisation
de la charge dans ces mélanges vont étre fixées durant cette étape. La structure ainsi obtenue
doit étre caractérisée et maitrisée.

De petites variations des conditions de mélangeage peuvent entrainer des différences de
structures alors responsables d’instabilités lors de la mise en ceuvre de ces formules. Ces
problémes de stabilité géométrique sont repérables par un gonflement ou encore un
comportement décohésif lors de I’extrusion. Des défauts d’aspect apparaissent lors de
I’extrusion, surtout dans des conditions industrielles (débit élevé, de 1’ordre de 50 kg.min™)

des mélanges crus.

La problématique de ces travaux va donc étre 1’établissement d’une relation entre ces défauts
observés lors de la mise en ceuvre et d’éventuelles différences de structures des mélanges. Ces
travaux font suite a une précédente thése ou les mélanges caoutchouc naturel / polybutadiéne
ont été étudiés. D’autres mélanges binaires composés de caoutchouc naturel (NR), de
copolymere de styrene et butadiene (SBR) et de polybutadiene (BR) non vulcanisés sont
étudiés ici. Dans le but d’établir cette relation entre structure et propriétés, les travaux ont été
divisés en trois grandes étapes. La morphologie des mélanges binaires, crus et non chargés est
d’abord étudiée pour établir une cartographie. Dans une seconde étape, la structure de ces
mémes mélanges chargés en noir de carbone sera décrite. Enfin, la derniére partie de ces
travaux sera consacrée au comportement de ces mélanges en extrusion et au lien qui peut

exister entre celui-ci et la structure des matériaux.



La premiere partie de ce manuscrit est consacrée a une étude bibliographique axée sur la
morphologie des mélanges de polymeres incompatibles ainsi que sa caractérisation, mais
aussi sur les mélanges de polymeéres chargés en noir de carbone et enfin sur les défauts
d’extrusion couramment rencontrés et leur origine.

Le chapitre 2 est une présentation des matériaux utilisés dans cette étude ainsi que des

différentes méthodes utilisées expérimentalement.

Les morphologies des mélanges NR / SBR et BR / SBR non chargés vont étre étudiées au
chapitre 3. Sur toute la gamme de composition des deux coupages, différents protocoles
expérimentaux vont permettre la description de ces morphologies. Certains protocoles sont
décrits dans la littérature comme 1’extraction sélective, les mesures rhéologiques a I’état fondu
ou encore 1’observation microscopique mais la mise en place de nouveaux protocoles s’est
avérée nécessaire. Les résultats, souvent partiels pour chaque méthode, sont bien corrélés et
leur superposition va permettre la description des morphologies adoptées par ces deux

mélanges d’élastomeres sur toute la gamme de composition.

Le chapitre 4 va s’attarder sur la description de la structure de ces mémes coupages mais
chargés en noir de carbone. L’influence de la présence du noir de carbone sur les
morphologies mais surtout la localisation du noir dans ces mélanges vont étre étudiées. Des
protocoles d’analyses d’images et des algorithmes de calcul vont étre construits dans le but de
détecter la ségrégation du noir de carbone dans 1’un ou 1’autre des constituants des mélanges.
Des mesures rhéologiques a 1’état fondu vont également permettre de conclure sur cette

localisation de la charge dans les mélanges d’élastomeres.

Enfin, le dernier chapitre de ce manuscrit sera consacré a la seconde partie de la
problématique, a savoir le comportement de ce type de mélanges en extrusion et les défauts
d’aspect éventuels qui peuvent apparaitre. La rhéométrie capillaire va nous permettre de
simuler cette mise en ceuvre sur des coupages NR / SBR contenant 80 % de NR afin d’étre au

plus proche des formulations industrielles.

Les conclusions observées a I’issue de ces travaux ainsi que de possibles perspectives seront

enfin présentées.






Chapitre 1

Etude bibliographique







I. Mélanges de polymeres incompatibles et leurs morphologies

Les mélanges de polymeéres constituent une voie intéressante de développement de nouveaux
matériaux tant du point de vue des performances que du point de vue économique. Ces
mélanges ont donc été un point d’étude tres important ces dernieres années.

Du point de vue des performances techniques, ces associations permettent d’obtenir des
matériaux avec de nouvelles propriétés inaccessibles avec un seul polymere. La technique de
mélange permet d’ajuster les propriétés physiques et chimiques au besoin final et cela pour
des applications tres variées. Cette technique est aussi tres intéressante économiquement car le
procédé de mélange est relativement bien connu et maitrisé aujourd’hui et permet de

s’affranchir de la synthese de nouvelles molécules, qui est souvent longue et cofiteuse.

1. Morphologie des mélanges incompatibles

a. Généralités

De par leur tres haute masse moléculaire, la plupart des polymeéres sont incompatibles.
L’entropie de mélange est une grandeur proportionnelle au logarithme du nombre de
complexions, c’est a dire au nombre d’arrangements possibles des différents composants du
mélange dans l’espace. L’entropie de mélange est donc d’autant plus faible que les
composants sont « grands ». Dans le cas de polymeres, c’est a dire de macromolécules, le
nombre de complexions est tres faible donc I’entropie de mélange sera elle aussi tres faible.
Cette incompatibilité engendre des mélanges hétérogenes qui vont présenter des morphologies
variées. Différents parametres peuvent avoir une influence sur cette morphologie des
mélanges : la composition bien évidemment, les conditions de mélangeage (température,
temps de mélangeage, gradient de vitesse) mais aussi des propriétés intrinseques aux

matériaux comme la tension interfaciale, les rapports de viscosités et d’élasticités.

La connaissance de ces morphologies est rendue indispensable par la relation liant la
morphologie d’un mélange aux propriétés finales d’un matériau. Quatre familles de

morphologies différentes ainsi que leurs effets sur les propriétés sont connues [1] :



- dispersion de gouttes dans une matrice
- dispersion de fibres dans une matrice
- structure lamellaire

- structure co-continue

La figure 1.1 suivante donne une image de ces morphologies.

Lamellaire Co-continue

Figure 1.1 : Différentes morphologies obtenues pour des mélanges binaires de polyméres

incompatibles [1].

La morphologie la plus largement observée dans les matériaux commerciaux est la dispersion
de gouttelettes dans une matrice. Ce type de structure a pour avantage de renforcer les
propriétés de résistance aux chocs, en particulier avec la dispersion de particules
élastomériques dans une matrice thermoplastique (exemple du PS choc). Les morphologies
fibres / matrice présentent quant a elles des propriétés élongationnelles améliorées par rapport
a une matrice simple. Les structures lamellaires vont étre utilisées pour leurs propriétés
barrieres. Enfin, les mélanges avec une morphologie co-continue permettent d’obtenir des
propriétés améliorées par rapport a celles d’une structure dispersée. Le « maximum » de
chaque matériau peut étre obtenu simultanément et des effets de synergie peuvent venir

encore améliorer ces propriétés.



Le premier paramétre ayant une influence sur cette morphologie va étre la composition du
mélange [2]. La figure 1.2 schématise 1’évolution de la morphologie d’un mélange binaire en

fonction de la composition.
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Figure 1.2 : Schématisation de I’évolution de la morphologie d’un mélange binaire de

polymeres incompatibles en fonction de la composition.

A faible concentration, une dispersion de gouttelettes de la phase minoritaire dans une matrice
de phase majoritaire est observée. Lorsque la concentration de la phase minoritaire augmente,
un début de coalescence des gouttelettes apparait, c’est a dire qu’elles sont suffisamment
proches pour entrer en contact. Lorsque la concentration de la phase minoritaire continue
d’augmenter, ce phénomeéne de coalescence se produit plus fréquemment et une structure
partiellement continue de la phase minoritaire est obtenue. A une concentration donnée, les
deux phases se trouvent sous forme continue et il n’y a plus ni matrice, ni phase dispersée.
Cette composition spécifique est appelée point d’inversion de phase. Mais il faut noter que la
plupart du temps, ce phénomene n’apparait pas pour une composition unique mais dans un
domaine de composition. Si la concentration de la phase minoritaire continue d’augmenter, on
retrouve les mémes structures mais la phase auparavant dispersée devient matrice et

inversement.

L’établissement de ces différentes morphologies résulte donc de 1’équilibre entre deux
phénomenes que sont la coalescence et la rupture des gouttes. Le cisaillement crée par 1’action
de mélangeage va avoir pour effet de déformer les gouttelettes dispersées de la phase

minoritaire. Celles-ci peuvent alors s’allonger et se diviser en deux gouttelettes de plus petite



taille : c’est le phénomeéne de rupture. Dans le méme temps, le cisaillement va favoriser les

collisions entre gouttelettes de polymeres fondus et donc le phénomeéne de coalescence.

b. Meécanisme de rupture

Le mécanisme de rupture est schématisé sur la figure suivante :
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Figure 1.3 : Schéma du mécanisme de rupture des gouttes de polymere fondu [3].

Ce mécanisme de rupture et son impact sur la morphologie des matériaux sont expliqués par

Taylor [4], [5]. Celui-ci a étudié les mélanges de liquides newtoniens et a montré qu’une

sphere liquide immergée dans une matrice, elle aussi liquide, est soumise a un cisaillement et

qu’elle peut se rompre selon sa taille et le taux de déformation. Une équation introduisant le

nombre capillaire Ca a été mise au point et permet de connaitre la taille maximale d’une

goutte qui ne sera pas rompue par le cisaillement.

Ca = Ry
o

aveCc Ny : viscosité de la matrice
R : rayon de la goutte

y : gradient de vitesse de déformation

O : tension interfaciale

Equation (1.1)

Le nombre capillaire Ca est égal au rapport de la contrainte visqueuse tendant a déformer la

goutte sur la contrainte interfaciale qui a pour effet de redonner sa forme sphérique

d’équilibre a la goutte. D’apres cette équation, si Ca est faible, ce sont les forces interfaciales

qui dominent et la goutte reste donc stable. A I’inverse, si Ca est élevé, jusqu’a atteindre une

valeur critique Ca.r, la goutte devient instable et se rompt. Quatre cas peuvent étre définis



selon la valeur du nombre Ca* qui est défini comme le rapport du nombre capillaire Ca sur le

nombre capillaire critique Cacy;.

Equation (1.2)
- Casou Ca*<0,1: la goutte ne se déforme pas.
- Casou0,1 <Ca*<1:lagoutte se déforme mais ne se rompt pas.
- Casou 1 < Ca* < 2: la goutte se déforme puis se rompt en 2 gouttes de tailles
inférieures.

- Cas ou Ca* > 2 : la goutte se déforme pour donner des filaments instables.

Cette théorie a été complétée par Grace [6] qui a montré que la rupture des gouttes déformées
n’est possible que pour un rapport de viscosités K inférieur a 4, dans le cas d’un écoulement
en cisaillement. Le rapport de viscosités K est défini par la rapport de la viscosité de la phase

dispersée sur la viscosité de la matrice.

Equation (1.3)

Une expression empirique permettant de calculer le nombre capillaire critique a partir du
rapport de viscosités a ensuite été introduite par De Bruijn [7]. Deux types d’écoulement sont

considérés : le cisaillement et I’élongation. La relation proposée par De Bruijn est la suivante :

C
=C, +C,logK +C,(logK)* + 4

logCa,, —
logK +C,

Equation (1.4)

avec K : rapport de viscosités

et les valeurs des constantes : en élongation : en cisaillement :
C;:-0,64853 C; :-0,5060
C,:-0,02442 C, :-0,0994
C5:0,0221 C5:0,1240
C4:-0,00056 C4:-0,1150

Cs:-0,00645 Cs:-0,6110



La courbe suivante montre alors I’évolution du nombre capillaire critique Cac; en fonction du

rapport de viscosités K et du type d’écoulement.

— Cisaillement
——— Elongation

Nombre capillaire critique Ca_;
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Figure 1.4 : Evolution du nombre capillaire critique Ca;; en fonction du rapport de

viscosités et du type d’écoulement.

La figure 1.4 montre une évolution asymptotique du nombre Ca,,; pour une déformation en
cisaillement a partir d’un rapport de viscosités égal a 4. Ce comportement montre clairement
que la rupture des gouttes en cisaillement devient impossible pour des rapports de viscosités
importants. En revanche, la rupture des gouttes en élongation est beaucoup plus facile et ne
montre pas de limitation due au rapport de viscosités. Pour un nombre capillaire supérieur a la
valeur critique, la rupture n’est possible que si le temps d’application des contraintes est
supérieur a un temps critique. Lorsque ces conditions sont remplies (Ca > Cai; et t > t), il
est possible de relier la déformation et la rupture en cisaillement en fonction du rapport de
viscosités K :
- Pour K < 0,1: de petites gouttelettes se détachent de la particule déformée par
érosion.
- Pour 0,1 < K < 1: la goutte déformée se rompt en deux gouttes principales et un
nombre variable de petites gouttelettes.
- Pour 1 <K < 3,8: la goutte se déforme en fibre et se rompt en petites gouttelettes.

- Pour K > 3,8 : la goutte se déforme mais ne se rompt pas.

Cette théorie est basée sur 1’étude de liquides newtoniens. Dans le cas de mélanges de

polymeres, qui sont, a 1’état fondu, des liquides viscoélastiques, la forme des gouttelettes est



régie par les forces visqueuses mais aussi par la distribution de pression qui s’exerce autour
des gouttes et qui est liée a leur élasticité. Les phénomeénes de déformation, de rupture et de
coalescence pour des systemes viscoélastiques sont donc quelque peu différents de ceux des
systemes newtoniens. Cependant, cette théorie montre bien la relation qui existe entre le
rapport de viscosités et I’évolution de la morphologie des mélanges de polymeres. Certains
auteurs [8], [9] ont étudié cette relation. Steinmann et al. [9] ont étudié des mélanges
polyméthacrylate de méthyle / polystyrene (PMMA / PS) et polyméthacrylate de méthyle /
polystyrene acrylonitrile (PMMA / PSAN) et ont montré que pour des polymeres ayant un
rapport de viscosités proche de 1, I’inversion de phase se produit pour une fraction volumique
proche de 50 %. En revanche, pour des polymeres ayant des viscosités tres différentes,
I’inversion de phase a lieu a une fraction volumique ou le polymere le plus visqueux est

majoritaire.

C. Meécanisme de coalescence

Comme évoqué auparavant, la morphologie des mélanges résulte de 1’équilibre entre la
rupture des gouttes et la coalescence de ces derniéres. Apres avoir décrit le mécanisme de
rupture, nous allons maintenant évoquer celui de la coalescence.

Durant le mélangeage, sous 1’action du cisaillement, les gouttes de polymeres vont entrer en
collision les unes avec les autres. Les faces entrant en contact vont se déformer et plus
précisément s’aplatir afin d’expulser le film de matrice restant entre elles. Grace a la tension
superficielle, les particules en contact vont fusionner. Dans le but d’atteindre un équilibre
avec un minimum d’énergie, les deux gouttes fusionnées vont former une goutte sphérique de

plus gros diametre.
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Figure 1.5 : Schéma du mécanisme de coalescence de gouttes de polymere fondu [3].



De nombreux auteurs [10], [11] ont observé ce phénomene et certains ’ont plus
particulierement étudié [12]. La coalescence des gouttes de polymeére fondu dépend de
nombreux parametres comme par exemple, la probabilité de rencontre des gouttes ou le temps
de rencontre des particules. Ce phénomeéne est principalement régi par la composition du
systeme [13—15], la taille des gouttes mais aussi et surtout, par les propriétés intrinseques aux

polymeres via la tension interfaciale.

d. Influence des conditions de mélange sur la morphologie

Aprés avoir montré 1’influence de la composition et des propriétés intrinseques aux
polymeres, via le rapport de viscosités et la tension interfaciale, sur la morphologie, ce sont
les conditions de mélange qui vont étre étudiées. La température, le temps de mélange et le
gradient de vitesse de cisaillement vont également pouvoir modifier la morphologie des
mélanges de polymeres incompatibles.

Plusieurs auteurs se sont intéressés a ces différents parametres et plus particulierement a leur
influence sur le domaine de co-continuité. He et Bu [16], [17] ont étudié 1’influence du temps
de malaxage pour des mélanges polyamide / polyethersulfone (PA / PES) et polybutyléne
téréphtalate / polystyrene (PBT / PS) ayant des rapports de viscosités K = 0,03 et K = 1,
respectivement. Les auteurs ont observé un domaine de co-continuité assez large aux temps
de mélange courts. En revanche, le domaine de morphologie co-continue devient de plus en
plus étroit avec le temps de mélangeage qui augmente, jusqu’a une composition unique de 50
% volumique pour des temps trés longs, et ce, quelque soit le rapport de viscosités. La figure

1.6 illustre leur théorie.
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Figure 1.6 : Diagrammes illustrant le développement de la morphologie d’un mélange A/ B

selon le temps de mélange et la composition [17].

Lee et Han [18], [19] ont aussi observé 1’évolution de la morphologie en fonction du temps et
de la température du mélange de polymeres incompatibles. Ils concluent que la morphologie
de type co-continue n’est qu’'un état de transition. Quelle que soit la composition du mélange,
pour des temps de mélangeage suffisamment longs et des gradients de cisaillement élevés, ils
n’observent que des morphologies de type gouttes / matrice. La figure suivante montre la

schématisation faite de I’évolution des morphologies par ces auteurs.

A Co-continooas Diks ed
o PETE

For, T ,<T_g Merphology Merphology

Batg.m e

White areas: A

Dark areas: B

Suspension
of B in A

Temperature

T g e
" Dheperaed
Morphology

Y

Mixing Time

Figure 1.7 : Evolution des morphologies d’un mélange de polymeres incompatibles en

fonction du temps et de la température de mélangeage [18], [19].



Les conclusions des différents auteurs cités précédemment montrent que de nombreux
parametres agissent sur la morphologie des mélanges de polymeéres incompatibles et que leur
caractérisation en sera d’autant plus difficile. Néanmoins, cette caractérisation reste

indispensable de par la relation liant la morphologie aux propriétés finales d’un matériau.

2. Caractérisation de la morphologie des mélanges

Les morphologies adoptées par les mélanges de polymeres incompatibles peuvent étre tres
différentes. Les techniques de caractérisation doivent donc étre adaptées. Les méthodes les
plus directes sont celles basées sur 1’utilisation de la microscopie. D’autres techniques comme
I’extraction sélective ou la rhéologie a 1’état fondu sont également souvent reportées dans la

littérature.

a. Observations microscopiques

L’observation par microscopie constitue la méthode la plus directe pour I’identification de la
morphologie des mélanges. Weis et al. [20] ont par exemple étudié des mélanges
polyméthacrylate de méthyle / polystyrene (PMMA / PS) grace a de la microscopie optique
mais la plupart des auteurs ont reporté I’utilisation de la microscopie électronique. Que ce soit
pour la microscopie électronique a balayage (MEB) ou la microscopie électronique en
transmission (MET), I’étape de préparation des échantillons est déterminante.

Dans le cas du MEB, la surface de 1’échantillon doit étre tres propre et lisse afin d’étre
métallisée par une fine couche d’or-palladium dans le but de conduire les électrons. Une
méthode trés couramment employée consiste a cryo-fracturer le mélange et a extraire une des
phases a I’aide d’un solvant sélectif [21], [22]. Des études menées sur des mélanges
polyoxyéthylene / polyfluorure de vinylidéne (POE / PVDF) [23-25] ont montré 1’efficacité
de cette méthode et ont ainsi permis de connaitre la morphologie de ces mélanges pour
plusieurs compositions. La figure suivante montre des clichés obtenus par microscopie
électronique a balayage, aprés cryofracture et extraction du POE dans 1’eau, pour des

morphologies gouttes / matrice et co-continue.



Mélange contenant 10 % de POE Mélange contenant 50 % de POE

Figure 1.8 : Clichés MEB obtenus pour des mélanges POE / PVDF-HFP apreés extraction du
POE [25].

Grace a la méme technique, la morphologie des mélanges polyoxyéthylene / polystyréne
(POE / PS) a été observée apres extraction du POE dans 1’eau et extraction du PS dans du

toluéene [21].
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Figure 1.9 : Clichés MEB obtenus pour des mélanges POE / PS apres extraction du POE
dans I’eau ((a) : 20/ 80, (b) : 35/ 65 et (c) : 50/ 50) et du PS dans le toluene ((d) : 80 / 20,
(e) : 65/35 et (f) : 50/ 50).



D’autres auteurs ont utilisé la microscopie électronique en transmission [9], [26], [27]. La
préparation des échantillons est dans ce cas également tres délicate. Le faisceau d’électrons
doit pouvoir traverser 1’échantillon a observer. Celui-ci doit donc avoir une épaisseur tres
faible, de I’ordre de quelques dizaines de nanometres. Dans ce but, les échantillons sont
microtomés ou ultra-cryomicrotomés, c’est a dire qu’ils sont coupés a une température
inférieure a leur température de transition vitreuse (Tg). A cette température, les matériaux
sont rigides et peuvent donc étre coupés plus fins. Pour que I’observation soit pertinante,
I’existence d’un contraste entre les phases est nécessaire. Celui-ci peut étre naturel ou non.
Des traitements chimiques [28] sont utilisés pour augmenter le contraste entre les phases : il
s’agit de traiter les échantillons avec du tétroxyde d’osmium (OsO,) ou de ruthénium (RuQOy).
Le OsO4 va marquer préférentiellement les doubles-liaisons et le RuO,4 se fixera sur les
groupes aromatiques. D’autres fonctions chimiques peuvent étre marquées par ces oxydes
mais seules celles qui nous intéressent ici sont reportées. Des mélanges polyméthacrylate de
méthyle / polystyréene (PMMA / PS) ont été observés en MET et le cliché obtenu est présenté

sur la figure 1.10 :

Figure 1.10 : Cliché MET obtenu pour un mélange PMMA / PS contenant 40 % de PMMA
apres marquage du PS par du RuO, [9].

La microscopie est une méthode d’observation des morphologies tres attractive mais il s’agit
d’une image bidimensionnelle (2D) d’une structure tridimensionnelle (3D). L’interprétation
des clichés doit donc étre faite avec beaucoup de précautions pour ne pas étre erronée [29].
Selon 1’axe de coupe de 1’échantillon, des gouttes ou des fibres peuvent étre observées. En
reprenant I’exemple de Steinmann et al [9], les mélanges PMMA / PS ont été préparés selon
deux axes de coupes et les clichés obtenus peuvent conduire a des interprétations tres

différentes. La figure 1.11 suivante montre ces clichés.
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Figure 1.11 : Clichés MET obtenus pour des mélanges PMMA / PS contenant 40 % de PMMA

apres marquage du PS avec du RuO4 selon deux axes de coupe [9].

Un modele morphologique proposé par Arns [30] illustre d’ailleurs tres bien ce phénomene.

Figure 1.12 : Modéle morphologique en 3D et projection en 2D selon deux plans différents

pour un mélange de composition 15 / 85 [30].

La microscopie électronique reste malgré tout un outil incontournable (quand celle-ci est
possible) pour la caractérisation des structures. Dans un souci d’amélioration, de nombreux

auteurs couplent cette technique avec d’autres moyens de caractérisation.

b. Extraction sélective

L’extraction sélective est une technique largement utilisée pour compléter 1’observation en
microscopie électronique a balayage. Mais elle est aussi devenue une méthode courante
d’étude de la morphologie des mélanges de polymeres [21-24], [26], [31], [32].

Cette technique repose sur 1’existence d’un couple de solvants sélectifs : un solvant devant
dissoudre totalement 1’un des polymeres du mélange sans aucune interaction avec le second et

vice-versa. La masse de 1’échantillon avant et apres extraction est utilisée pour calculer le



pourcentage de continuité de chaque phase a partir de la quantité de phase extraite. Quand le
pourcentage de continuité d’une phase est égal a 100 %, cela signifie que le polymere
considéré se trouve sous forme continue et constitue la matrice du mélange. A I’inverse, un
faible taux de continuité indique que le composé est présent sous forme dispersée dans le
mélange. L’équation (1.5) suivante donne 1’expression de ce pourcentage de continuité a

partir des masses :

M initiale — M finale

% continuite de (A) = x100

W4 X M initiale

Equation (1.5)

avec Mipiale . Masse de 1’échantillon avant extraction
Miinale - Masse de 1’échantillon apres extraction

wa : fraction massique du polymeére A dans le mélange initial.

A partir de ces valeurs de continuité, il est alors possible de construire des diagrammes de
continuité. Ces diagrammes montrent les courbes de continuité de chaque polymere en
fonction de la composition et ces courbes se présentent, dans la majorité des cas, sous la
forme de sigmoides. Chaput et al [23] ont utilisé cette technique pour étudier la morphologie
de mélanges polyoxyéthyléne / polyfluorure de vinylidéne (POE / PVDF). Le diagramme de

continuité qu’ils ont obtenu est présenté sur la figure suivante :
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Figure 1.13 : Diagramme de continuité obtenu pour un mélange POE (®) / PVDF (A ) [23].



Ce type de diagramme permet de connaitre le domaine de morphologie co-continue et sa
largeur, car il est rare qu’il n’y ait qu’un point unique d’inversion de phase. Dans le cas de ce
mélange POE / PVDF, les auteurs ont conclu sur ’existence du domaine de co-continuité
entre 40 et 60 % en masse de POE dans le mélange. Ce domaine de composition correspond
bien a des pourcentages de continuité élevés pour les deux polymeres. En dehors de ces
compositions, la morphologie est une dispersion plus ou moins fine de la phase minoritaire
dans la phase majoritaire. D’autres auteurs se basent sur la définition de la continuité de
Lyngaae-Jorgensen et Utracki [32], [33] pour considérer le domaine de co-continuité a partir
du moment ou les polymeres présentent chacun un pourcentage de continuité de 80 %. En
utilisant cette définition sur I’exemple précédent, le domaine de co-continuité serait élargi aux
compositions comprises entre 25 et 75 % de POE dans le mélange. Le domaine de co-
continuité des mélanges polyoxyéthylene / polystyrene (POE / PS) a été déterminé par cette

méthode et avec cette définition de la continuité par Galloway et al. [21].

L’extraction sélective apparait comme une technique relativement facile a mettre en place
mais la recherche de solvants sélectifs peut s’avérer trés complexe et la méthode présente tout
de méme quelques inconvénients comme I’influence de la taille de I’échantillon, la
destruction de celui-ci ou encore ’effet du gonflement partiel d’une phase qui peut obstruer
les canaux et empécher la dissolution de 1’autre phase. D’autres techniques d’analyse de la

morphologie sont donc nécessaires.

C. Rhéologie a I’état fondu

Les mesures rhéologiques a 1’état fondu en régime dynamique sont aussi largement utilisées
dans la caractérisation de cette morphologie [21], [23-26], [34]. Cette utilisation des mesures
rhéométriques provient de la signature rhéologique particuliere de la morphologie gouttes /
matrice. La présence de gouttelettes dans le mélange entraine une augmentation de 1’élasticité
du matériau a basse fréquence qui provient de la grande quantité d’interface. Cette extra-
élasticité a basse fréquence a, par exemple, été observée pour des mélanges polyoxyéthyléne /
polyfluorure de vinylidéne (POE / PVDF) [24] ou polystyréne / polyméthacrylate de méthyle
(PS / PMMA) [34]. Cette extra-élasticité aux basses fréquences est repérée par un épaulement

du module de conservation G’ comme le montre la figure suivante :
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Figure 1.14 : Modules de conservation G’ pour un mélange POE / PVDF-HFP ainsi que pour

les composants seuls en fonction de la fréquence [24].

L’évolution de deux parametres rhéologiques que sont la viscosité complexe nN* et le module
de conservation G’ a été étudiée a basse fréquence selon la composition. Galloway [21], qui a
étudié les mélanges polyoxyéthylene / polystyrene (POE / PS), a alors observé deux maxima

pour ces parametres.
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Figure 1.15 : Evolution de la viscosité dynamique complexe n* et du module de conservation
G’ pour des mélanges POE / PS a w= 0,01 rad.s™ en fonction de la composition du mélange

[21].



Les auteurs ont relié ces maxima aux limites du domaine de co-continuité de la morphologie.
Les résultats sont bien corrélés avec les observations microscopiques faites sur ces mélanges
ainsi qu’avec la quantité d’interface. La présence de ces deux maxima a également été
observée sur des mélanges POE / PVDF [24] et polyamide 12 / polyéthylene (PA-12 / PE)
[35].

D’autres études sur des mélanges PMMA / PS montrent des résultats tres différents [36].
Steinmann et son équipe ont également étudié 1’évolution de la viscosité complexe et du
module G’ en fonction de la composition mais un seul maximum est observé. Cette évolution

est représentée sur la figure 1.16 suivante :
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Figure 1.16 : Evolution du module de conservation G’ pour des mélanges PMMA / PS a w=

0,0044 rad.s™ en fonction de la composition du mélange [36).

Ce maximum de G’ est la encore bien corrélé avec les observations microscopiques et
analyses d’images qui ont été faites. Les auteurs concluent donc que ce maximum de module

de conservation correspond a la composition du point d’inversion de phase.

Malgré des résultats et des avis divergents selon les systemes et les auteurs, sur la présence
d’un ou de deux maxima, la rhéologie a 1’état fondu parait étre un bon outil dans la
détermination de la morphologie des mélanges de polymeres incompatibles. Ces résultats
différents proviennent probablement des conditions de mélangeage. Comme 1’ont montré Lee
et Han [18], [19], la morphologie co-continue n’est qu’un état de transition et pour des temps

suffisamment longs, la morphologie d’un mélange sera de type gouttes / matrice. La présence



d’un ou de deux maxima selon les cas est probablement due a des états de mélangeage
différents. En effet a mémes temps et conditions de malaxage, la cinétique d’établissement
des morphologies va varier d’un systeme a 1’autre. Si cette cinétique d’établissement des
morphologies est plus rapide que le temps de mélangeage retenu, la morphologie sera de type
gouttes / matrice avec 1’observation d’un seul maximum du module G’. En revanche, si cette
cinétique est plus lente, 1’état de transition pourra étre observé avec une morphologie co-
continue et deux maxima du module G’. Cette différence de cinétique pourrait expliquer les

différences observées dans la littérature et tous ces résultats seraient finalement en accord.

d. Rhéologie a I’état solide

Une autre mesure rhéologique a également été utilisée par quelques auteurs dans le but de
connaitre la morphologie des mélanges. Des mesures de spectrométrie mécanique dynamique
(Dynamic Mechanical Analysis DMA) permettent de différencier une structure co-continue
d’une dispersion de gouttes dans une matrice. Le module de conservation G’ d’une structure
co-continue est fonction des deux composants et sera par conséquent plus élevé que celui
d’une structure gouttes / matrice ou le module de la matrice est prépondérant sur celui de la
phase dispersée. Les études de Gergen et al. [37] sur des mélanges polycarbonate / styrene-

ethylene-butadiene-styréne (PC / SEBS) illustrent bien cette théorie.
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Figure 1.17 : Evolution du module G’ pour un mélange PC / SEBS ainsi que pour les

composants purs en fonction de la morphologie et de la température [37].



D’autres études relient 1’évolution du maximum de tand en fonction de la composition a
I’inversion de phase. C’est le cas pour des mélanges polyamide 6 / polyméthacrylate de
méthyle (PA-6 / PMMA) [38], ou la forte diminution de tand est reliée au domaine

d’inversion de phase.

3. Cas des coupages d’élastomeéres

La plupart des travaux portant sur les mélanges d’élastomeres traitent de mélanges vulcanisés
et chargés [39-42]. Cependant, certains auteurs se sont intéressés a la morphologie des
mélanges de caoutchoucs non wvulcanisés [43—46]. 11 s’agit surtout d’études sur la
compatibilité des différents élastomeres. Tous les auteurs s’accordent a dire que le
polybutadiene (BR) et le caoutchouc naturel (NR) sont incompatibles ainsi que le styrene
butadiéne rubber (SBR) et le caoutchouc naturel (NR).

A P’inverse, différentes études montrent que le BR et le SBR sont partiellement compatibles.
Hourston et al. [43] et Sebenik et al. [44] ont montré cette compatibilité grace a des mesures
d’analyse enthalpique différentielle (DSC) modulées en température. D’autres auteurs [45]
utilisent la DSC et la microscopie optique pour montrer 1’influence de la quantité de styrene
dans le SBR sur la compatibilité avec le BR. La valeur de 23 % de styrene dans le SBR est

donnée comme valeur optimale pour la compatibilité avec le BR.

En ce qui concerne 1’étude de la morphologie des mélanges d’élastomeres, 1’utilisation de
méthodes microscopiques parait prépondérante. Beaucoup de travaux portent sur la création
d’un contraste entre les phases [47-49]. Des essais de réticulation de films transparents
d’élastomeres avec du péroxyde de benzoyle ont été menés puis observés en microscopie
optique [47]. L’équipe de Bhagawan [50] utilise la technique de dissolution sélective couplée
a la microscopie électronique a balayage. Le NR est dissout dans du n-hexane puis la phase
restante est observée. Les travaux de Hess et al. [48] sont tournés vers [’utilisation de la
microscopie électronique en transmission. Des méthodes de préparation des échantillons par
ultra-cryomicrotomie couplée a de la pyrolyse ou a du gonflement dans des mélanges de
monomeres ont permis 1’observation de clichés sur lesquels le caoutchouc naturel apparait
plus clair que le polybutadiene. Sans ces traitements, les deux élastomeres ne présentent pas
de contraste de phase et il est impossible d’observer la morphologie. La microscopie a force

atomique (AFM) a également été utilisée dans le but de caractériser la morphologie des



mélanges d’élastomeres [51], [52]. Une différence de rigidité entre les polymeéres permet de
créer un contraste. Cette technique, a la fois cofiteuse et difficile a mettre en place, permet

malgré tout d’obtenir une image de la morphologie.

Enfin, une étude plus récente a été menée spécifiquement sur des coupages caoutchouc
naturel / polybutadiene (NR / BR) [3], [26]. Cette caractérisation s’est faite sur I’ensemble du
domaine de composition en combinant les différentes techniques d’analyses vues auparavant
pour les mélanges de polymeres incompatibles. Portal et al. ont montré 1’existence d’un point
d’inversion de phase pour une composition massique d’environ 35 % de NR grace a
I’extraction sélective. Des mesures rhéométriques dynamiques a 1’état fondu ont permis de
mettre en évidence 1’existence de deux maxima du module de conservation G’ aux basses
fréquences en fonction de la composition. Enfin, ces auteurs ont développé une nouvelle
méthode de création de contraste entre les deux phases pour 1’observation en microscopie
électronique en transmission. Les échantillons ont été ultra-cryomicrotomeés a -80 °C, qui est
une température comprise entre les températures de transition vitreuse (Tg) des deux
élastomeres. Lors de la coupe, le NR sera rigide car en dessous de sa Tg alors que le BR sera
encore déformable. Par conséquent, le NR sera coupé plus fin que le BR et apparaitra ainsi
plus clair sur les clichés. La figure 1.18 suivante présente la superposition de tous ces résultats

qui a permis de conclure sur la morphologie des mélanges NR / BR sur tout le domaine de

composition.
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Figure 1.18 : Morphologie des coupages NR / BR non chargés et non vulcanisés en fonction

de la composition du mélange [3].



Pour ces mélanges, on voit un point d’inversion de phase pour une composition de 35 %
massique en NR. Pour des concentrations plus faibles en NR, on observe une matrice de BR
avec des nodules de NR et de 40 a 100 % de NR, celui-ci est sous forme continue avec des

inclusions de BR.

I1. Mélanges de polymeres chargés en noir de carbone

Le noir de carbone est principalement utilisé comme agent de renforcement dans les
polymeres, en particulier dans les produits en caoutchouc, mais il possede de nombreuses
autres applications. Il est largement utilisé comme pigment dans la fabrication d’encres, de
peintures et de vernis mais on le trouve aussi comme colorant alimentaire sous la
dénomination E152 et E153. Il est également utilisé pour protéger certains matériaux des
rayonnements ultraviolets et dans la fabrication de matériaux isolants résistants a trés hautes
températures. La majeure partie de la production, environ 80 %, est consommée par
I’industrie du caoutchouc et plus particulierement par la fabrication de pneumatiques.
L’introduction de noir de carbone a pour but d’augmenter les propriétés mécaniques des
élastomeres utilisés lors de la fabrication d’un pneumatique et surtout, d’augmenter la
résistance a I’usure du pneumatique. Il s’agit notamment d’améliorer la résistance a la rupture,
au déchirement et a 1’abrasion.

Notre étude portant sur les mélanges de polymeres, il s’agit d’étudier 1’influence du noir de
carbone dans des mélanges de polymeres. Le parametre le plus important dans ce cas la n’est
pas la fonction de la charge mais sa localisation dans le mélange de matériaux ainsi que

I’influence qu’elle peut avoir sur la morphologie des mélanges.

1. Le noir de carbone

a. Définition et échelles de taille

Le noir de carbone (ou Carbon Black CB) utilisé pour le renforcement ou comme pigment
colorant est issu de la combustion incompléte de nombreuses substances organiques, liquides,
solides ou gazeuses. La production de noir de carbone est connue depuis 1’ Antiquité puisque
les Chinois I’utilisaient comme colorant dans les encres au troisiéme siecle avant notre ere. Il

existe trois procédés principaux pour fabriquer le noir de carbone: « channel blacks »,



« thermal blacks » and « furnace blacks ». Les «channel blacks » sont fabriqués par le
confinement des flammes de gaz naturel dans des tubes, les « thermal blacks » sont issus de la
décomposition thermique du gaz naturel et les «furnace blacks » sont obtenus par la
combustion incomplete d’hydrocarbures. Cette derniere classe de noir de carbone est de loin
la plus répandue et fournit quasiment a elle seule la totalité de la production.

Le noir de carbone est un matériau composé de carbone élémentaire sous forme de particules
colloidales sphériques et d’agrégats de particules. La notion d’échelle est trés importante
lorsque 1’on parle de charges renforcantes et plusieurs niveaux de structures peuvent étre
définis. Les particules élémentaires de carbone (10 a 40 nm) se regroupent en agrégats (50 a
500 nm) qui constituent la structure primaire des charges. Cette structure primaire est tres
résistante de par les liaisons fortes qui la construisent et la rendent indestructible. Ces agrégats
se regroupent en agglomeérats ou amas (200 nm a 50 pm), assemblages dus a des liaisons plus
faibles. C’est la structure secondaire des charges qui est destructible, lors du mélangeage par
exemple. Enfin, ces agglomérats sont regroupés en granulés, objets de taille macroscopique
(100 pm a 2 mm), que I’on manipule. Cette structure tertiaire est trés facilement détruite. La

figure suivante présente ces différentes échelles de charges.

Particule : ~ 10-40 nm é ®
510 b ’
Agrégat : ~ 50-500 nm

x5-50 l

Agglomérat : ~200nm — 50 pm

x50-500 l

Granulé : ~ 100pm — 2 mm

Figure 1.19 : Schéma illustrant les différentes échelles de taille de charges [53].

Lors de I’étape de mélangeage avec les élastomeres, il s’agit d’introduire des granulés dans le
mélangeur et d’obtenir des agrégats, c’est a dire la structure primaire de la charge a la fin du

mélangeage. L’obtention de particules unitaires de carbone est impossible.



b. Nomenclature du noir de carbone

Les noirs de carbone répondent a une nomenclature définie par I’American Standard Testing
of Materials (ASTM) : I’ASTM D1765. D’apres cette norme, chaque noir est répertorié par
une lettre (N ou S) et trois chiffres. La lettre renseigne sur la production et sur I’incidence du
noir de carbone sur la vulcanisation. Un noir répertorié par la lettre N est un noir « furnace »
et n’a aucune incidence sur la vulcanisation alors qu’un noir répertorié par la lettre S est un
noir « channel » ou « furnace » qui a une action retardatrice sur la réaction de vulcanisation.
Viennent ensuite les trois chiffres. Seuls les deux premiers sont significatifs, le dernier étant
spécifique au producteur.

Le premier chiffre de la nomenclature renseigne sur la finesse du noir de carbone, c’est a dire
sa surface spécifique. Plus une particule de noir de carbone est fine, plus sa surface spécifique
développée dans un volume fixé est grande. La surface spécifique d’un matériau peut étre
mesurée par plusieurs techniques basées sur 1’adsorption de molécules a la surface de la
charge. La méthode BET (Brunauer, Emmett et Teller) mesure la quantité d’azote adsorbée a
la surface. C’est une méthode assez longue et difficile a mettre en place, contrairement a celle
basée sur 1’adsorption d’iodure d’azote (NI,). Cependant cette derniére est affectée par la
chimie de surface. Enfin, la méthode CTAB (Cethyl Trimethyl Ammonium Bromide) repose
sur 1’adsorption de molécules plus grosses que 1’azote. La surface spécifique mesurée
correspond a celle accessible aux grosses molécules et donc plus proche de celle accessible
aux élastomeres.

Le second chiffre de la nomenclature correspond a la structure de 1’agrégat de noir de
carbone. La notion de structure est plus complexe a imaginer car elle représente la facon dont
les particules de noir de carbone s’empilent pour former les agrégats. La notion de structure
transcrit ainsi le degré d’encombrement et d’irrégularités de 1’agrégat. Plus la structure d’un
noir de carbone est faible, plus les agrégats de particules de noir sont compacts. Plus celle-ci
est grande, plus les agrégats sont irréguliers et avec des branchements, ce qui rend plus
difficile leur empilement pour former les agglomérats. La structure est une grandeur exprimée
en cm® / 100g ou mL / 100g qui correspond au volume de dibutylphtalate (DBP liquide)
nécessaire pour remplir les vides entre les agrégats. Le chiffre donné dans la nomenclature
renseigne sur la structure en comparaison avec la finesse. La figure 1.20 suivante schématise

les notions de finesse et de structure.
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Figure 1.20 : Schémas représentatifs des notions de finesse et de structure des noirs de

carbone [54].

Ce sont ces deux notions de surface spécifique et de structure qui vont déterminer le choix de
tel ou tel noir de carbone. La qualité de la dispersion et du renforcement est directement liée a
ces deux parametres. Plus la surface spécifique développée est grande, plus le renforcement
est important, mais plus 1’objet est difficile a disperser dans la matrice. Le tableau suivant

récapitule la nomenclature des noirs de carbone ainsi que des exemples.

Classe Diametre Surface spécifique DBP
ASTM  moyen (nm) (m’l;g) ! Exemples — BET (m/g) . 3/100g)
0 <10 > 150
1 11-19 124-150 N110 138 113
2 20-25 100-120 N234 124 125
3 26-30 70-99 N347 87 126
4 31-39 50-69 N440 50 60
5 40-48 40-49 N550 43 120
6 49-60 33-39 N660 36 91
7 61-200 21-32 N762 26 65
8 101-200 11-20 N880 17
9 > 200 0-10 N990 8 36

Figure 1.21 : Tableau récapitulatif de la nomenclature des noirs de carbone selon la norme

ASTM D1765.

D’un point de vue chimique, les noirs de carbone contiennent entre 2 et 3 % d’impuretés,
c’est a dire, des atomes autres que le carbone, qui peuvent avoir une influence sur les

propriétés du noir [55]. Des atomes d’hydrogene H, provenant des hydrocarbures a partir



desquels le noir de carbone est fabriqué, sont toujours présents. L’oxygéne, présent dans la
flamme nécessaire a la formation des particules de noir de carbone, se retrouve a la surface de
celui-ci et joue un réle important dans les caractéristiques du noir de carbone étudié. Enfin,
d’autres atomes comme le soufre ou I’azote peuvent étre présents. Ces impuretés se retrouvent
généralement a la surface des particules de noir de carbone ce qui explique les différentes

réactivités, car les réactions chimiques se produisent majoritairement a la surface du noir.

2. Effet de la présence de charges sur la morphologie des mélanges

Les mélanges de polymeéres adoptent des morphologies différentes, comme montré dans le
paragraphe 1.1 précédent, en fonction de la composition du mélange principalement. La nature
des matériaux est déterminante pour cette morphologie via, notamment, les rapports de
viscosités et d’élasticités. Il est admis que 1’ajout de charges dans un mélange de polymeres,
comme le noir de carbone, a pour effet de faire augmenter la viscosité du mélange a 1’état
fondu. Cette variation de viscosité est détectée par la variation du couple mesuré lors de
I’étape de mélangeage. La figure suivante montre 1’évolution du couple pour des mélanges
polypropyléne / éthylene octéne comonomere (PP / EOC) chargés en noir de carbone en

fonction de la composition.
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Figure 1.22 : Evolution du couple des mélanges PP / EOC en fonction de la composition [56].



Cette augmentation de viscosité, également observée dans le cas de mélanges polystyrene /
éthyléne propyléne diéne monomere (PS / EPDM) 20 / 80 [57], va induire une action de
mélangeage plus efficace, c’est a dire une meilleure dispersion des gouttes de PS minoritaire
dans la matrice EPDM. Dans ce cas, la taille des gouttes dispersées est fortement diminuée.
Un diametre moyen de 5 pm est observé dans le cas des mélanges non chargés alors que le
diameétre moyen mesuré pour les mélanges contenant 10 pce de noir de carbone est de 0,2 pm.
Un amincissement des canaux des structures co-continues est également observé [56].

L’ajout de noir de carbone modifie non seulement la taille de la phase dispersée mais une
variation de forme de la morphologie peut aussi étre observée [58], [59]. Dans les cas ou le
noir de carbone est localisé a la surface des gouttes de polymere dispersées, une variation des
tensions de surface ainsi qu’une augmentation des frictions a 1’interface [58] sont observées.
Les auteurs s’accordent a dire que cette augmentation de frictions entraine une réduction de la
mobilité des particules ce qui conduit a des gouttes de forme plus allongée. Ces modifications
de forme décalent alors les limites du domaine de cocontinuité, comme observé dans le cas
des mélanges polypropylene / acrylonitrile butadiene styréne (PP / ABS) [60] ou dans le cas
de mélanges acrylonitrile butadiéne styréne / polyamide 6 (ABS / PA-6) [61]. La modification
de la morphologie peut étre encore plus importante. C’est ce qu’ont observé Pillin et al. [59]
dans le cas de mélanges polybutyléne téréphtalate / éthylene éthyle acrylique (PBT / EEA).
Pour un mélange PBT / EEA 60 / 40, une morphologie fibrillaire est observée dans le cas de
systemes non chargés. L’ajout du noir de carbone va entrainer une augmentation du diametre
de ces fibres ainsi que des gouttes d’EEA. Lorsque la quantité de noir de carbone atteint 5 %
en masse, la morphologie fibrillaire a quasiment disparu au profit d’une morphologie
nodulaire. Ce phénomene serait lié a une baisse de la tension interfaciale de I’EEA suite a
I’ajout de noir de carbone dans le mélange. Les figures suivantes montrent les clichés MEB

illustrant ce phénomene.



Figure 1.23 : Clichés MEB des mélanges PBT / EEA 60/40, sans noir de carbone a), avec

0,05 % en masse de noir de carbone b) et 5 % en masse de noir de carbone c) [59].

3. Localisation du noir de carbone dans les mélanges de polymeéres

L’introduction de noir de carbone dans un mélange de polymeéres a une influence plus ou
moins marquée sur la morphologie. Le second parameétre qui a également une trés grande
importance est la localisation de la charge dans le mélange. Cette localisation, qui peut étre
prédite, est divisée en deux cas: soit la charge est distribuée de facon homogene
majoritairement dans 1’un ou ’autre des matériaux constituant le mélange, soit elle est
concentrée a l’interface des deux polymeres. Cette distribution est valable dans le cas de
mélanges incompatibles uniquement. Cette prédiction ne prend pas en compte les cas ou la
charge est répartie de facon homogéne dans tout le mélange, sans aucune localisation
préférentielle. La figure 1.24 suivante est utilisée pour prédire la localisation d’une particule

de noir de carbone.
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Figure 1.24 : Schéma d’une particule de noir de carbone a I’interface de deux polymeéres A et

B[3].

Dans le cas ou le systeme est a 1’équilibre, avec une variation d’énergie libre nulle, 1’équation

suivante est valide :

OG = o X OANca + eB X OANes + Jas X OAas = 0
Equation (1.6)

OG = Weia X (271r.sin 8.r.00) - e X (271.r.81n B.r.08) + yam X (271.1.8in6.r.06)cos 8 =0

Equation (1.7)
avec r: rayon de la particule
Ay : aire interfaciale i/j

Yy : tension interfaciale entre i et j.

Un coefficient de mouillage wa est défini par la relation d’Young et va permettre, selon sa

valeur de localiser la charge dans le mélange.

C/B — WNC/4
oy = B
YaB
Equation (1.8)



Trois cas sont envisagés :
Si w, > 1, la charge se situe dans la phase A.
Si-1 < w, <1, la charge se situe a I’interface A/B

Si w, < -1, la charge se situe dans la phase B

Cet outil a été utilisé dans le cas de mélanges polyéthylene haute densité / polypropyléne
(HDPE / PP) chargés avec du noir de carbone [62]. Les valeurs des tensions interfaciales sont
respectivement de 13,1 mN.m™ pour le couple HDPE / CB, 17,1 mN.m™" pour le couple PP /
CB et enfin de 1,2 mN.m™ pour le couple HDPE / PP. Ce qui conduit & un coefficient de
mouillage de 3,3 et prédit ainsi une distribution homogéne des particules de noir de carbone

dans la phase HDPE. Le cliché MET de la figure suivante confirme cette prédiction.

Figure 1.24 : Micrographie MET montrant la localisation du noir de carbone dans la phase

HDPE pour les mélanges HDPE / PP [62].

Cet outil de prédiction de la localisation de la charge dans les mélanges de polymeres n’est
pas uniquement valable dans le cas du noir de carbone. Certains auteurs [63] 1’ont également
utilisé lors de 1’étude de mélanges polypropylene / polystyrene (PP / PS) chargés avec de la
silice.

La tension de surface est donc le parameétre clé qui régit la distribution du noir de carbone
dans un mélange de polymeéres. Cette tension de surface est étroitement liée a la polarité du
composé. Les polarités de la charge et des polymeres constituant le mélange vont donc
affecter la localisation de la charge. Certains auteurs [64-66] ont mis en évidence ce
phénomene. Asai et al. [64] ont mené une étude sur les mélanges HDPE / PP, PP / PMMA et

HDPE / PMMA afin de voir I’influence de I’oxydation du noir de carbone sur la localisation



de la charge. L’oxydation du noir de carbone dans 1’acide nitrique provoque une
augmentation de la composante polaire de sa tension de surface. Le coefficient de mouillage
calculé pour les systemes HDPE / PP va donc étre modifié. Dans le cas ou le noir n’est pas
oxydé, w, est égal a 2 ce qui montre une localisation préférentielle du noir dans la phase
HDPE alors qu’apres oxydation, w, chute a 0,25 et traduit une localisation de la charge a
I’interface des deux polymeres. Ces prévisions par le modeéle d’Young sont confirmées par

des images microscopiques. Le noir de carbone apparait en blanc sur ces clichés.

Figure 1.25 : Clichés MEB obtenus pour des mélanges HDPE /PP chargés a 5 % en volume

avec du noir de carbone a) et du noir de carbone oxydé b) [64].

L’exemple précédent montre 1’influence de la polarité de la charge sur sa localisation.
D’autres auteurs [67], [68] ont étudié la polarité des polymeres. Dans le cas des mélanges
polyméthacrylate de méthyle / polyéthyléne téréphtalate (PMMA /PET) étudiés par Mallette
et son équipe [68], il a été montré que le noir de carbone se situait préférentiellement dans la
phase PET a cause de la présence de groupes polaires dans ce polymere. La présence de ces
groupes polaires augmente 1’affinité entre le noir de carbone et le PET, ce qui implique une
tension de surface plus faible. Le coefficient de mouillage prévoit donc une localisation du
noir dans la phase PET. La polarité d’un polymere est donc liée a la structure chimique de sa
chaine. Soares et al. [67] ont montré I’affinité du noir de carbone pour les polymeres insaturés
en comparaison avec le polystyrene. Dans aucun cas la charge se situe dans le PS. Une
compétition entre affinité et encombrement stérique dii aux groupes méthyles des chaines a
été mise en évidence. Cet encombrement stérique induit une localisation de la charge a

I’interface des deux polymeres.



Enfin, la prédiction de la localisation du noir de carbone par le coefficient de mouillage n’est
pas toujours valide [69]. En effet, Feng et al. ont étudié des mélanges PP / PMMA avec des
viscosités de PMMA variables et ont montré que la prédiction était valide dans le cas ou les
viscosités entre les constituants étaient proches. Lorsque la viscosité du PMMA augmente, le
noir de carbone se retrouve a I’interface des deux polymeéres et dans le cas ou la viscosité du
PMMA est tres supérieure a celle du PP, le noir de carbone est localisé dans la phase PP. Les
charges se situant généralement dans la phase la moins visqueuse [56]. Dans ce cas, c’est le
rapport de viscosités et donc 1’aspect cinétique qui controle la distribution de la charge dans le
mélange et non plus 1’aspect thermodynamique.

Des études sur la localisation de la silice dans des mélanges polypropyléne / éthyléne-vinyle
acétate (PP / EVA) [70] ont montré que le rapport de viscosités n’avait finalement pas

d’influence et que les aspects thermodynamiques étaient déterminants.

La localisation des charges, dont le noir de carbone, dans les mélanges de polymeres résulte
donc d’un équilibre entre les affinités entre les composants, les tensions interfaciales, le

rapport de viscosités des matériaux et les conditions de mélangeage [71].

4. Cas des mélanges d’élastomeéres

L’étude de la distribution du noir de carbone dans les mélanges d’élastomeres est divisée en
deux grandes familles. La premiere est basée sur l’observation microscopique qui donne
directement des informations sur la localisation de la charge. Cette méthode est dite directe et
est essentiellement qualitative. La seconde, dite indirecte, est basée sur une propriété
particuliere de 1’un des composants du mélange qui est impactée par 1’ajout de noir de

carbone et qui permet alors une mesure quantitative de la répartition de la charge.

a. Meéthode directe : observation microscopique

Les principales études menées dans la littérature sur les mélanges d’élastomeres chargés en
noir de carbone utilisent la microscopie électronique [48], [49], [72—74] en transmission ou
encore la microscopie a force atomique [75].

L’étape de préparation des échantillons et surtout la création d’un contraste entre les phases

reste 1’étape clé pour I’obtention de clichés de bonne qualité. On retrouve alors les techniques



mises au point dans le cas des mélanges non chargés : la microtomie couplée a du gonflement
[49] ou a de la pyrolyse [48], [72]. L’étude menée par Portal et al. [26] sur les mélanges NR /
BR a été complétée par I’étude de ces mémes coupages chargés en noir de carbone [76]. Dans
ce cas, la coupe des échantillons se fait par ultra-cryomicrotomie a -80 °C, température
comprise entre les Tg des deux polymeres, ce qui va créer un contraste de phases. Les clichés

TEM obtenus sont présentés sur la figure 1.26 suivante :

5 pce de N234 20 pce de N234
x 12000 x 40 000

Figure 1.26 : Clichés MET obtenus pour un mélange NR 70 / BR 30 chargé a deux taux de
noir de carbone N234 différents [76].

Grace a ces clichés, les auteurs ont clairement montré une localisation préférentielle de la
charge dans la matrice NR par rapport aux nodules de BR.

Cependant, ces observations ne permettent pas de quantifier la distribution du noir de carbone
entre les deux phases élastomériques. Elles ne peuvent que donner une idée de la localisation
de la charge dans les mélanges. De plus, les observations sont rapidement limitées par la

quantité de charge dans le mélange.



b. Localisation de la charge par mesure indirecte

Il s’agit dans ce cas d’étudier 1’évolution d’une propriété connue d’un des composants qui est
impactée par 1’ajout de noir de carbone dans le mélange. Des mesures réalisées sur les
élastomeres chargés seuls servent alors d’étalonnage pour la quantification de la distribution
de la charge.

La RMN du C a I’état solide a été utilisée par Kotani et al. [77] dans ce but pour des
mélanges polyisopréne / polybutadiéne (PI / BR). Les auteurs ont remarqué un élargissement
d’un pic caractéristique de chacun des élastomeres avec la quantité de noir de carbone. Les
courbes de calibration permettent alors de conclure sur la répartition de la charge dans les
mélanges PI/ BR.

Maiti et al. [78] ont, parmi d’autres auteurs [79], utilisé les mesures en spectrométrie
dynamique a I’état solide sur des mélanges caoutchouc naturel / caoutchouc naturel époxydé
(NR / ENR). Un amortissement du pic de tand sur la courbe de 1’évolution de tand en fonction
de la température est observé. La mesure de cette diminution du maximum de tand est alors
utilisée pour estimer de facon quantitative la répartition de la charge dans le mélange. Les
auteurs concluent alors a une localisation préférentielle de la charge dans la phase ENR.

Une autre méthode largement employée car relativement facile a mettre en place est
I’utilisation d’analyses thermiques, que ce soit de 1’analyse thermogravimétrique (ATG) [80]
ou I’analyse enthalpique différentielle (DSC) [76], [81], [82]. Les mélanges NR / BR analysés
par DSC montrent une température de cristallisation du BR (Tc BR) qui augmente avec le
taux de noir de carbone. La courbe présentée a la figure 1.27 montre 1’évolution de la Tc BR

avec le taux de noir de carbone.
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Figure 1.27 : Evolution de la température de cristallisation du BR en fonction de la teneur en

noir de carbone N234 [3].

Cependant tous les auteurs ne s’accordent pas sur la localisation préférentielle du noir de
carbone : Portal et al. [76] notent une localisation préférentielle de la charge dans la phase NR
alors que Massie et al. [82] concluent sur une localisation dans la phase BR principalement.
Cette différence entre les deux études peut étre due aux conditions de mélangeage qui sont
différentes : 80 °C et 32 rpm dans le premier cas alors que dans le second, les mélanges sont
réalisés a 100 °C avec une vitesse de rotation des rotors de 100 rpm. La structure des
élastomeres étudiés peut aussi étre a 1’origine de cette localisation différente du noir de
carbone.

Cette méthode nécessite tout de méme qu’au moins 1’'un des deux polymeres entrant dans la
composition du mélange soit semi-cristallin.

Enfin, des études thermogravimétriques menées sur des mélanges NR / SBR [83] ont montré
une préférence de noir de carbone pour la phase NR par rapport a la phase SBR. Les auteurs
attribuent ces résultats, non pas a une influence de la viscosité de la matrice mais plutot a la

polarité du NR qui a été modifiée par époxydation.



IT1. Comportement en extrusion / Défauts d’aspect

Les défauts d’extrusion sont des déformations d’extrudat observées généralement lors de
I’extrusion a grande vitesse des matériaux thermoplastiques. Ces défauts, aussi appelés
instabilités d’écoulement, sont divisés en deux grandes catégories selon qu’ils affectent
uniquement la surface du matériau ou alors tout le volume de 1’extrudat. Dans le premier cas,
ces défauts sont souvent désignés par le terme « peau de requin » et dans le cas des défauts
volumiques, on parle de «rupture d’extrudat ». Lorsque ces deux types d’instabilités sont
combinés, ce sont des défauts dits « bouchon » ou « défaut oscillant » qui sont observés. Ces
défauts d’extrusion constituent un probléme industriel majeur dans la mise en ceuvre des
matériaux plastiques car la qualité des produits est altérée et les cadences de production se

retrouvent limitées.

1. Les différents défauts d’extrusion

a. Généralités

Différents types de défauts d’extrusion existent et ils apparaissent successivement avec
I’augmentation du débit d’extrusion. La figure 1.28 suivante présente ces différents défauts
d’aspect. Pour un débit d’extrusion faible, le jonc en sortie de filiére est lisse (figure 1.28-a)
voire brillant et transparent selon le polymere. Lorsque le débit est augmenté
progressivement, c’est la surface de 1’extrudat qui est affectée dans un premier temps. Des
rayures assez inorganisées apparaissent a la surface et envahissent petit a petit toute la surface
du jonc (figure 1.28-b). Par la suite, ce défaut devient organisé, c’est a dire que les rayures
apparaissent de facon parallele et périodique (figure 1.28-c). Cet extrudat a alors 1’apparence
« d’une peau de requin ». Si le débit augmente encore, c’est le défaut appelé « bouchon » qui
est observé (figure 1.28-d). Cette instabilité se présente comme la succession réguliére et
périodique de zones lisses et de zones rugueuses du type « peau de requin ». Enfin, si le débit
est encore plus élevé, c’est I’extrudat dans sa totalité qui est perturbé. Le jonc prend alors
I’aspect d’une hélice réguliere (figure 1.28-e) dont la périodicité va petit a petit diminuer
(figure 1.28-f). Ces instabilités sont les défauts de rupture d’extrudat. Enfin, pour des débits

trés élevés, le défaut devient chaotique et le jonc est a la limite de la rupture (figure 1.28-g).
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Figure 1.28 : Défauts d’extrusion communément observés : (a) extrudat lisse (référence) ; (b)
et (c) défauts surfaciques ou « peau de requin » ; (d) défaut « bouchon » ; (e) et (f) défauts

volumiques hélicoidaux ; (g) défaut chaotique [84].

Les limites d’apparition de ces phénomenes et les dénominations employées pour chaque type
de défaut sont souvent confuses et peuvent conduire a des interprétations erronées a propos de
I’influence des différents parametres sur ces défauts et 1’origine de ces derniers.

Dans le but de clarifier cette classification des défauts d’aspect, den Otter [85], [86] propose
de regrouper les polymeres selon deux types de comportement qu’il a observé pour des
polyéthylénes haute densité (PEHD) et basse densité (PEBD). Le PEHD présente un défaut du
type « peau de requin » puis un défaut du type « bouchon ». Pour des débits plus élevés, le
jonc prend alors 1’aspect hélicoidal puis chaotique. A I’inverse, le PEBD ne présente pas de
défaut surfacique ou oscillant. Lorsque le débit d’extrusion augmente le jonc qui était lisse
devient progressivement hélicoidal puis chaotique. Ces importantes différences de
comportement en extrusion ont été interprétées comme provenant de I’architecture des
chaines de polymeres. Les polymeres linéaires présentent le méme enchainement

d’instabilités d’écoulement que le PEHD et les polymeéres ramifiés celui du PEBD. Les



courbes d’écoulement caractéristiques de ces comportements sont représentées sur la figure

1.29 ainsi que les défauts d’aspect des joncs associés.
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Figure 1.29 : Courbes d’écoulement caractéristiques des polymeres linéaires (a) et des

polymeres ramifiés (b) [85], [86].

Il est courant de trouver la dénomination de branche I pour la premiére partie de la courbe
d’écoulement des polymeres linéaires qui correspond aux défauts surfaciques et de branche II
pour les débits correspondants aux défauts volumiques. Le défaut « bouchon » apparait quant
a lui dans la zone de discontinuité de la courbe d’écoulement.

Cette distinction selon le caractere linéaire ou ramifié des polymeres n’est souvent pas
vérifiée. En effet, le polystyréne (PS) et le polyméthacrylate de méthyle (PMMA) présentent
un comportement similaire a celui du PEBD. Cette différence de comportement par rapport
aux polymeres linéaires provient de I’encombrement stérique. D’autres parametres comme les
caractéristiques moléculaires ou les géométries d’écoulement peuvent aussi avoir une

influence sur le comportement du polymere en extrusion.

b. Défauts de surface

Les défauts de surface, appelés aussi « peau de requin » ou « sharkskin » ou bien encore
« surface melt fracture » sont percus comme le probléeme le plus important du point de vue
industriel car ils apparaissent en premier et qu’ils limitent ainsi fortement la cadence de

production.



Les défauts de surface sont identifiés par 1’observation d’ondulations a haute fréquence et de
petite amplitude superposées a un jonc central d’extrudat uniforme. Ces ondulations peuvent
étre périodiques ou apériodiques, avoir différentes amplitudes, différentes fréquences et
apparaitre comme des vagues ou comme des fissures orientées transversalement a
I’écoulement. Malgré tout, les extrudats conservent une section rectiligne en sortie de filiére.
Ces instabilités d’écoulement surfaciques trouvent leur origine en sortie de filiere et sont un
phénomene continu et progressif. Il est d’ailleurs important pour 1’observation de ces défauts
de se placer juste a la sortie de la filiere [87—89] et non en aval. En effet, si les observations
sont réalisées trop en aval de la zone de création des défauts, une relaxation des contraintes

pourra se mettre en place et ainsi minimiser 1’ampleur des défauts d’aspect.

L’ensemble de la communauté scientifique s’accorde a dire aujourd’hui que les défauts
surfaciques prennent naissance en sortie de filiére [89]. Cependant, les théories sur I’origine
de cette apparition de défauts sont parfois divergentes. Par exemple, Cogswell [90] envisage
une vitesse d’extrusion critique plus qu’une contrainte de cisaillement critique comme
I’origine de ces défauts alors que Larson [91] conclue sur I’influence de la forme de la sortie
de filiere, de la longueur de la filiére mais aussi dans certains cas, sur I’influence du matériau
de construction de la filiére.

D’un point de vue pratique, il existe un consensus pour dire que les défauts d’extrusion (en
général) se produisent lorsqu’une contrainte de cisaillement critique T, est atteinte. Dans le cas
des défauts surfaciques, une réorganisation du profil de vitesse en sortie de filiere entrainerait
de fortes contraintes élongationnelles. Le développement du défaut « peau de requin » ainsi
que la réorganisation du profil de vitesse en sortie de filiére sont schématisés sur le figure 1.30

suivante.
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Figure 1.30 : Schéma de la réorganisation du profil de vitesse en sortie de filiere et de

I’apparition des défauts surfaciques [92].



La vitesse a la paroi est considérée nulle pour 1’écoulement du polymeére dans la filiére, dans
laquelle le profil de vitesse est du type Poiseuille. En revanche, dans I’extrudat, le profil de
vitesse est uniforme dans tout le volume du jonc. En sortie de filiere, il va donc y avoir une
réorganisation de ce profil qui se traduit par une forte accélération a la paroi en sortie de
filiere. Cette forte accélération a la paroi aura pour conséquence une forte extension de la
périphérie de I’extrudat et une décélération du cceur du jonc. En d’autres termes, la surface du
jonc subit une tres forte accélération sur une courte distance en sortie de filiere alors qu’au
centre, le polymere est ralenti et comprimé. Ces deux phénomenes combinés, s’ils sont
suffisamment importants, vont entrainer une déformation du polymeére fondu prés des parois
de la filiere. La création d’une simple surface ondulée ou de fissures dues a une rupture de la
couche supérieure du jonc va dépendre des propriétés viscoélastiques du polymere fondu.

Ce mécanisme de réorganisation de profil de vitesse et donc 1’existence de ces contraintes
locales a été confirmé grace a des clichés de biréfringence [87], [89], [93] et des résultats de
simulation numérique [94], [95].

Toutes ces études menées sur la compréhension des défauts d’aspect surfaciques ont pour
finalité de les réduire voire de les faire disparaitre. Dans ce but, Piau et al. [89] ont retardé
I’apparition des défauts sur 1’extrudat en ajoutant des tubes de téflon a la sortie de la filiére.
Toute modification permettant de favoriser le glissement du polymere fondu en sortie de
filiere comme le changement du matériau utilisé dans la construction de la filiere ou le dépot
d’un lubrifiant sur la paroi de la filiére est un avancement dans cette recherche d’atténuation
des défauts. La figure 1.31 suivante illustre ce phénomeéne pour I’extrusion d’un

polybutadiene [88].

Figure 1.31 : Atténuation du défaut « peau de requin » pour un PB par application d’une

solution de savon a la sortie de la filiére [88].



Une derniére voie envisagée est 1’ajout d’additifs dans le polymeére pour supprimer la brusque
variation de vitesse en sortie de filiere. Ces additifs, ajoutés en tres faible quantité, sont par

exemple, des lubrifiants ou des polymer processing aids fluorés [89], [92], [95-98].

C. Défauts volumiques

Contrairement aux défauts surfaciques qui viennent d’étre présentés, les défauts volumiques
concernent tous les polymeres pour des débits d’extrusion tres élevés [85], [86]. Ces défauts
sont communément appelés « rupture d’extrudat » ou « gross melt fracture ».

Ces ruptures d’extrudat peuvent avoir un aspect onduleux de forme hélicoidale, qui peut étre
tres réguliere, périodique et avec une surface lisse. Dans d’autres cas, 1’extrudat sera tordu et
des défauts de surface peuvent venir se superposer. Pour des débits tres élevés, un extrudat
fortement tordu ou avec un aspect grumeleux et trés irrégulier est généralement observé. Dans
le cas des déformations volumiques, les extrudats sortent de la filiére de fagon tourbillonnante

avec des variations de diametre de I’ordre de 10 % et plus [91].

L’autre grande différence avec les défauts surfaciques vient de I’origine de I’apparition des
défauts. En effet, contrairement a ce qui a été vu précédemment, les ruptures d’extrudat sont
une conséquence d’instabilités d’écoulement en entrée de filiere [85], [86], [89], [93].
Plusieurs auteurs s’accordent a dire que 1’apparition des défauts volumiques est associée a une
valeur critique de la contrainte de cisaillement a la paroi comprise entre 0,1 et 1 MPa [89],
[91], [99].

Deux phénomenes différents peuvent apparaitre en amont de la filiere (dans le réservoir) et
étre a ’origine des ruptures d’extrudat observées en sortie de filiere.

Le premier cas est la formation d’un vortex dans le réservoir. Ce vortex correspond en réalité
a des recirculations qui se créent dans le réservoir. En d’autres termes, un écoulement
principal de forme conique est observé en direction de 1’entrée de la filiere et de part et
d’autre, c’est un écoulement secondaire qui se met en place, formé par du polymere fondu
piégé. La forme du vortex dépend de la nature du polymere fondu étudié comme le montre les

images obtenues pour un PEBD, un PEHD et un PS a un méme taux de cisaillement apparent.
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Figure 1.32 : Ecoulement en entrée de filiere pour trois polymeres différents a un taux de

cisaillement fixe de 150 s1[100].

Ballenger et al. [100], [101] ont également caractérisé la nature de 1’écoulement en entrée de
filiere par la mesure de I’angle a. Cet angle o est défini par les limites de 1’écoulement
principal par rapport aux recirculations qui se forment. Le schéma présenté sur la figure 1.33

illustre cette mesure.

Figure 1.33 : Schéma de définition de I’angle a, caractéristique de I’écoulement principal
[100].



D’apres les clichés de la figure 1.32, on voit que le PEBD présente 1’angle o le plus petit
(entre 30 et 50 °). Le PS est défini par un angle a d’environ 90 ° et enfin 130 ° pour le PEHD.
Les vortex ainsi formés vont alors se décharger dans 1’écoulement principal de facon

périodique. Ce phénomeéne de décharge est schématisé sur la figure 1.34 suivante :

Réservoir Polymeére fondu

; Filiere
Polymeére
stagnant

o

Temps
Figure 1.34 : Schématisation d’un écoulement instable avec décharge de vortex dans

I’écoulement principal qui conduit a I’apparition de défauts volumiques [102].

Une relation entre 1’angle caractéristique o et 1’apparition des défauts volumiques peut alors
étre construite : plus I’angle a est grand, c’est a dire que les aires de polymere stagnant sont
petites, plus 1’écoulement sera « stable » et moins les défauts d’aspect en sortie de filieére
seront importants. Cette valeur de 1’angle o est donc reliée aux propriétés élongationnelles des

matériaux. Il faut noter que dans tous les cas, il s’agit d’un écoulement instable.

La deuxiéme origine possible a ce type de défauts est une instabilité globale de 1’écoulement,
sans formation de vortex, qui provoque une alimentation irréguliére de la filiére par le
polymere fondu. Cet écoulement instable se propage alors dans la filiere. De nombreux
travaux [84], [103], [104] ont abouti a I’observation de clichés de biréfringence qui montre

une perte trés nette de la symétrie de I’écoulement une fois le défaut volumique initié.



(a) (b)

Figure 1.35 : Clichés de biréfringence obtenus pour I’écoulement d’un PS a 200 °C avec un

écoulement stable (a) puis un régime instable (b) [84].

Les isochromes permettent de repérer le passage d’un régime stable a un régime instable car il
correspond a la perte de symétrie de ces derniers. Sur la figure 1.35 (a), une symétrie quasi
parfaite est observée dans le réservoir et cette symétrie est conservée tout au long de la filiere.
A P’inverse, sur la figure 1.35 (b), cette symétrie a totalement disparu des le réservoir. La
perte d’homogénéité des contraintes perpendiculaires a 1’écoulement est a I’origine de cette
instabilité. Cette dissymétrie va alors se propager le long de la filiére et ainsi créer des défauts

d’aspect de I’extrudat en sortie.

Dans les deux cas considérés, la présence de défauts volumiques est liée aux fortes contraintes
élongationnelles qui sont créées par la contraction du polymeére fondu avant 1’entrée dans la
filiere. Les défauts du type rupture d’extrudat sont donc associés aux propriétés
viscoélastiques du polymere fondu étudié. La géométrie convergente de 1’ensemble réservoir-
filiere associée a des différences d’étirement du polymére engendrent des contraintes
normales a la trajectoire de 1’écoulement. Pour une contrainte normale supérieure a une
contrainte critique, la formation d’un vortex pourra étre observée. La formation d’un vortex
n’entraine pas directement 1’apparition de défauts sur I’extrudat, mais c’est seulement quand
le débit est suffisamment élevé et que la filiére est courte que 1’aspect hélicoidal est observé

sur le jonc.

Une fois encore, toutes les études ont pour finalité de supprimer ces instabilités volumiques.
Des améliorations sont observées lorsque le matériau est moins ramifié, lorsque le temps de

relaxation est plus court ou encore lorsque la température est élevée [105]. Une des



possibilités qui a été la plus envisagée est de modifier I’angle du convergent a I’entrée de la
filiere. En d’autres termes, il s’agit de modifier la forme de la filiére [104], et I’apparition du

défaut rupture d’extrudat ainsi que sa sévérité ont été retardée et diminuée.

Figure 1.36 : Schémas de filieres avec un angle convergent diminué en entrée [105].
Une autre voie, qui a été testée par ces mémes auteurs [103], consiste a disposer des éléments

poreux de type filtres dans la région d’entrée de filiére. Leur étude a été menée sur des

copolymeres de type styrene-butadiene (SBR) et les résultats obtenus sont représentés sur la

m IgI Conditions classiques

m Extrusion avec filtre

figure 1.37 suivante :

Filtre

Figure 1.37 : Observation et schématisation des lignes d’écoulement du SBR a 10 s™ et

extrudat en sortie de filiére (D = 1 mmet L/D = 10) [103].

La présence du filtre permet de stabiliser les lignes d’écoulement dans le réservoir et surtout
de garder la symétrie en générant un cisaillement important a 1’entrée de la filiére. L’ajout de

I’élément poreux en entrée de filiere permet de réduire considérablement les défauts d’aspect



de I’extrudat. Ces observations sont en accord avec I’origine de ce type de défaut, a savoir de

fortes déformations élongationnelles dans la région d’entrée de filiére.

d. Défauts oscillants

Un troisieme type de défaut d’aspect peut apparaitre dans certains cas au niveau d’une zone
instable, comprise entre les branches I et II définies sur la courbe d’écoulement figure 1.29
(a). Ce défaut d’aspect est appelé défaut « bouchon », défaut « oscillant » ou encore le « stick
and slip ». Cet aspect particulier de 1’extrudat (voir figure 1.28 (d)) est la conséquence d’une
succession de glissements et d’adhésions du polymeére fondu a la paroi de la filiere. La
périodicité du défaut dépend du polymeére et aussi des conditions d’extrusion.

Ce type d’instabilités d’écoulement trouve son origine dans toute la filiere d’extrusion et ce
sont les propriétés viscoélastiques du polymere, principalement sa compressibilité, qui vont
régir ce phénomene. A un débit donné, la pression augmente dans le réservoir car il entre plus
de matiére dans la filiére qu’il n’en sort. Cette surpression va étre régulée par le glissement du
polymere a travers la filiere (extrudat lisse en sortie). Cette diminution rapide de pression a
fort débit entralne une instabilité a 1’entrée de la filiere qui va engendrer des défauts
volumiques. Le polymeére adhére aux parois et la pression augmente de nouveau et des défauts
de surface peuvent aussi apparaitre a la sortie de la filiére. Ce type de défauts d’aspect est
facilement repérable sur une courbe d’écoulement car une discontinuité de celle ci est

observée.
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Figure 1.38 : Courbe d’écoulement discontinue avec présence de défaut type « bouchon »
[105].



Le phénomene de « stick and slip » ne présente pas un intérét industriel majeur car, dans la
pratique, les défauts d’aspect surfaciques apparaissent plus tot lors de l’extrusion d’un

polymere thermoplastique.

2. Le gonflement

Lors de I’extrusion de polymeres fondus, des défauts d’aspect peuvent apparaitre mais un
autre phénomene, inévitable, vient se superposer. Le gonflement en sortie de filiere ou effet
Barus correspond a une augmentation du diameétre du jonc une fois sorti de la filiere
d’extrusion. Dans le cas d’une filiére cylindrique et d’un extrudat cylindrique, le gonflement

est défini par la relation suivante :

Equation (1.9)

avec D,.: diametre de I’extrudat

D.: diameétre de la filiére

Le phénomeéne de gonflement est un phénomene de nature viscoélastique. Durant 1’extrusion,
le polymere fondu subit d’importantes déformations élongationnelles et de cisaillement. Si ces
contraintes ne sont pas évacuées avant la sortie de la filiére, un gonflement du jonc est alors
observé. En d’autres termes, si la recouvrance des déformations élastiques subies par le
polymere n’est pas atteinte dans la zone terminale de la filiere, celui-ci va subir un
gonflement. Ce phénomene est dii au réarrangement des chaines macromoléculaires
préalablement orientées lors du passage dans la filiére.

Les auteurs [105] s’accordent a dire que le gonflement en sortie de filiére est le résultat de
trois contributions. La premiére est le gonflement newtonien qui provient du réarrangement
du profil de vitesse en sortie de filiere. Cette contribution newtonienne représente 12 % du
gonflement dans le cas d’une filiére cylindrique et 19 % dans le cas d’une filiére plate. La
seconde provient du recouvrement des déformations élongationnelles subies a I’entrée de la

filiére et la derniére, du recouvrement des contraintes normales établies dans la filiére. La



figure 1.39 suivante schématise les trois contributions responsables du gonflement ainsi que la

résultante.
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Figure 1.39 : Schématisation des contributions a I’origine du gonflement en sortie de filiere et

de la résultante observée [105].

Le gonflement a été défini comme la somme de ces différentes contributions [106] selon
I’équation (1.10) suivante :
B=B

+B, *+B

Newt elast inelast + Brelwc

Equation (1.10)

aveC  Bpewt : gonflement newtonien (valeur = 0,12 dans le cas d’une filiere cylindrique)
Benst : gonflement élastique di a la suppression des contraintes de cisaillement a la
paroi en sortie de filiére
Binelast : gonflement inélastique

Brelax : gonflement di a la recouvrance de la déformation élongationnelle.

Différents parameétres influent sur le gonflement comme la géométrie de la filiere: le
gonflement est plus important pour une filiére courte que pour une filiére longue, et plus
généralement, le gonflement diminue quand le rapport entre la longueur et le diametre de la
filiere (L/D) augmente. L’angle d’entrée de la filiere au niveau du réservoir a quant a lui tres
peu d’effet sur le gonflement. Enfin, ce phénomeéne augmente avec le gradient de vitesse de

cisaillement. Portal et al. [3] ont observé ce phénomene sur deux types d’élastomeres, le



caoutchouc naturel (NR) et un polybutadiene (PB). Les résultats obtenus sont représentés sur

la figure suivante :
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Figure 1.40 : Gonflement en sortie de filiére pour deux élastoméres non chargés [3].

3. Effet de ’introduction de charges sur les défauts d’extrusion

De nombreux auteurs ont étudié 1’influence de I’introduction de charges sur les défauts
d’extrusion évoqués précédemment. Des charges de type carbonate de calcium [107], argile
[108] ou encore nitrure de bore [109], [110] ont tendance a retarder 1’apparition du défaut
type rupture d’extrudat et méme a supprimer le défaut « peau de requin » dans certains cas.
Les charges « facilitent » I’extrusion de ces polymeéres et peuvent étre considérées comme des
« processing aid ». Le graphique présenté sur la figure 1.41 suivante montre I’effet de
I’introduction de 0,5 % en masse de nitrure de bore dans du polyéthylene (PE) observé par

Lee et son équipe [109].
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Figure 1.41 : Effet du nitrure de bore sur les défauts d’extrusion de PE : sans ajout de nitrure

de bore (a) et avec (b).

L’apparition du défaut « peau de requin » est déplacée d’un gradient de cisaillement de 150 s
2280 s et la disparition de la rupture d’extrudat est observée. L’introduction de charges dans
la matrice aurait pour effet de diminuer les contraintes de cisaillement apparentes a la paroi
grace a un dépot des charges qui provoque ainsi un glissement. D’autres auteurs ont étudié ce
phénomene, en particulier 1’effet du noir de carbone sur les élastomeéres [3]. L’introduction du
noir de carbone a 33 % en masse dans du polybutadiene (PB) et du caoutchouc naturel (NR) a
été étudiée. L’apparition des défauts surfaciques et volumiques n’est pas réellement retardée
par I’introduction de la charge mais elle intervient pour des contraintes de cisaillement plus

élevées. Le tableau suivant résume les résultats obtenus par Portal et al. :

NR PB < o7 zout * .
(%en  (%en B e Y Yy
masse)  masse) (pce)  (MPa) ™ )
0 100 0 037 25 40
0 100 50 120 25 10
100 0 0 0.48 ; 16
100 0 50 1.93 0.1 100

avec Y, : le gradient de cisaillement apparent d’apparition des défauts surfaciques

V12 le gradient de cisaillement apparent d’apparition des défauts volumiques

Figure 1.41 : Influence du noir de carbone (CB) sur les conditions d’apparition des défauts

d’extrusion pour le NR et le PB [3].



Cette augmentation de la contrainte de cisaillement apparente pour 1’apparition des défauts

d’aspect est attribuée a 1’augmentation de viscosité du fait de la présence des charges.

D’autres études se sont intéressées a I’influence des charges sur le gonflement de I’extrudat en
sortie de filiere [107], [111], [112]. Tous s’accordent sur la diminution du gonflement de
I’extrudat avec 1’augmentation du taux de charge. En reprenant I’exemple des élastomeres PB

et NR étudiés par Portal et al. [3], cette diminution du gonflement est trés nettement observée.
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Figure 1.42 : Effet de I’introduction du CB sur le gonflement en sortie de filiere du PB et du
NR(L/D=5D=2mmetT =100 °C) [3].

Cette diminution du gonflement avec le taux de noir de carbone peut avoir plusieurs origines.
Des interactions peuvent se créer entre le polymere et la charge par I’intermédiaire des
fonctions chimiques se trouvant a la surface de la charge. Ces interactions vont conduire a une
diminution de la recouvrance élastique et donc une diminution du gonflement [111].
L’augmentation de la viscosité due a I’introduction de charge dans le polymere peut aussi étre

a I’origine de cette diminution du gonflement [113].



IV. Synthese de I’étude bibliographique

Dans le but d’établir une relation la plus bijective possible entre la structure des mélanges
d’élastomeres chargés en noir de carbone et leur comportement en extrusion, plusieurs étapes
seront nécessaires. Cette premiére partie dresse un bilan des différentes techniques utilisées et
observations déja faites pour des études plus ou moins similaires, portant sur 1’une des étapes

qui sera nécessaire a notre étude.

La premiere étape de cette étude sera de caractériser la morphologie des mélanges
d’élastomeres, non chargés et non vulcanisés. De nombreux auteurs ont reporté leurs
méthodes d’analyse, tres variées, qui permettent d’identifier la morphologie des mélanges de
polymeres incompatibles. Avec 1’aide de ces techniques déja connues, mais également de
nouveaux moyens de caractérisation, une cartographie des morphologies de mélanges binaires

d’élastomeres devra étre établie sur I’ensemble du domaine de composition.

Dans un second temps, une charge du type noir de carbone sera introduite dans les mélanges
d’élastomeres précédemment étudiés. L’influence de la charge sur la morphologie sera
étudiée puis la détection de la localisation de la charge fera I’objet de nombreuses analyses.

Les outils décrits dans la littérature seront complétés et adaptés aux matériaux étudiés ici.

Enfin, dans une derniére partie, ce sont les défauts d’extrusion de ces mélanges d’élastomeéres
chargés en noir de carbone qui seront observés via une simulation d’extrusion en rhéométrie
capillaire. Les défauts décrits dans la littérature seront identifiés sur nos mélanges et un lien

entre I’apparition de ces défauts et les structures des mélanges devrait pouvoir étre établi.






Chapitre 2

Matériaux et procédures expérimentales







I. Généralités sur les matériaux étudiés

1. Le caoutchouc naturel (NR)

Le caoutchouc naturel (natural rubber NR)est issu de la coagulation du latex de I'Hevea
Brasiliensis. Cet hévéa est originaire d'Amazonie mais on en trouve des plantations en Asie
du Sud-Est (Malaisie, Indonésie, Thailande) et en Afrique (Libéria, Nigéria, Cote d'Ivoire).

La structure du NR est constituée successivement d’un groupe initial, de deux unités isoprene
en configuration trans, d'une longue séquence d'unités isoprene en configuration cis et d'un

groupe terminal .

Figure 2.1 : Structure du caoutchouc naturel [114-116].

Tanaka et al. [114] ont proposé, en se basant sur ’analyse du processus de biosynthese du
caoutchouc naturel, un groupe diméthylallyle pour le groupement initial o et un groupe
hydroxyle ou ester pour le groupement terminal .

La présence de fonctions chimiques spécifiques et d’impuretés dans le caoutchouc naturel
constitue la principale différence entre 1’élastomeére issu de la coagulation du latex d’hévéa et
le polyisoprene synthétique.

Les fonctions chimiques spécifiques identifiées dans le caoutchouc naturel sont
principalement des fonctions lactone [117], des fonctions ester [118], [119], des fonctions
époxyde [120] et des fonctions aldéhydes [119], [121].

Les impuretés, en particulier les protéines, vont induire un module élastique plus élevé pour le
caoutchouc naturel que pour le synthétique [117]. Le tableau 2.2 suivant donne une

composition typique du caoutchouc naturel :



Composition Fraction massique (%)

Particules de caoutchouc 93.7
Lipides 34
Protéines 2.2
Carbohydrates 0.4
Autres 03

Figure 2.2 : Composition du caoutchouc naturel [122].

La présence de microgels dans le caoutchouc naturel s’explique par la possibilité qu’ont les
protéines a se lier aux fonctions anormales.

Du point de vue des propriétés, le NR vulcanisé présente une résilience et une élasticité tres
élevée ainsi qu’une résistance élevée a la rupture, a I’abrasion et a la déchirure. Sa bonne
adhésion aux métaux et aux textiles ainsi que sa large plage d’utilisation en température (-50

°C a 70 °C) en font un matériau incontournable dans la fabrication des pneumatiques.

2. Le polybutadiéne (BR)

Le polybutadiéne (ou butadiene rubber BR) est un élastomeére synthétique formé par
polymérisation du monomere 1,3-butadiene. Cette polymérisation est une addition en position
1,2 (formation de l'isomeére vinyl-1,2) ou en position 1,4 qui conduit a deux configurations :

cis-1,4 et trans-1,4.

H
n
n
H \
n H H CH,
Trans-1,4 Cis-1,4 Vinyl-1,2

Figure 2.3 : Différentes microstructures du polybutadiéne.

La microstructure obtenue dépend fortement de la nature du catalyseur utilisé [123].
L'isomere majoritairement cis-1,4, qui est le plus utilisé dans le domaine des pneumatiques,

est obtenu par polymérisation en solution selon un procédé Ziegler-Natta avec des catalyseurs



a base d'organométalliques de titane, de cobalt, de néodyme. La microstructure sera
légerement différente en fonction du catalyseur. Les propriétés du BR sont fortement liées a
sa microstructure et vont donc varier selon la nature du catalyseur utilisé.

Le polybutadiéene utilisé dans ce projet est le BR CB22 produit par Lanxess (Bayer). Il s'agit
d'un BR a haute teneur en isomere cis-1,4 (98 %) obtenu par catalyse a base de néodyme.

Le BR, une fois vulcanisé, est un élastomeére reconnu pour ses propriétés d’élasticité, de
résilience, de résistance a I’abrasion et a la propagation de fissures. Il présente également une
bonne tenue a basse température. Par contre, il est également reconnu pour sa mauvaise
adhérence sur une surface mouillée, sa faible résistance au déchirement, a 1’ozone et a la
chaleur [124]. Ces points faibles au niveau des propriétés rendent donc nécessaires la
formulation et le mélange du BR avec d’autres élastomeres, comme le caoutchouc naturel ou

encore le copolymere de styrene-butadiene.

3. Le copolymeére de styréne-butadiéne (SBR)

Le copolymeére SBR (styrene butadiene rubber) est un élastomere synthétique tres
couramment utilisé dans le domaine des pneumatiques. C'est un copolymere statistique formé
d'unités styrene et butadiene. Son taux de styrene varie de 15 a 40 % et on retrouve les trois
configurations possibles du polybutadiéne : vinyl-1,2, cis-1,4 et trans-1,4. Le SBR utilisé pour
cette étude est fourni par la société Michelin et est repéré par le nom de SBR 25E. Sa
composition est la suivante :

- Taux de styrene = 26 %.

- Taux de 1,2-vinyl dans la fraction de butadiéne = 24 %.

- Taux de 1,4-cis dans la fraction de butadiéne = 28 %.

- Taux de 1,4-trans dans la fraction de butadiéne = 48 %.

Figure 2.4 : Structure du copolymere de styréne-butadiéne.



Le SBR 25E utilisé dans cette étude présente une structure de type étoilé et non linéaire. Le
SBR peut étre synthétisé suivant une polymeérisation radicalaire (émulsion a chaud) ou suivant
une polymérisation anionique (solution avec butyle lithium comme amorceur). La structure
obtenue dépendra de la synthese.

Le SBR est un élastomeére principalement caractérisé par une bonne résistance a 1’abrasion et

aux flexions et une bonne tenue au vieillissement (oxygeéne et ozone).

4. Le noir de carbone

Le noir de carbone utilisé dans cette étude est le noir de grade N234. Ce noir est produit par
Degussa AG. Les principales caractéristiques de cette charge sont répertoriées dans le tableau

2.5 suivant :

Propriétés N234
BET (m°.g") 115-125
DPB (cm’/100g) 120-130
Surface spécifique (m>.g™) 119
Densité a 20 °C (g.cm™) 1,7-1,9

Figure 2.5 : Principales caractéristiques du noir de carbone utilisé dans cette étude.

I1. Propriétés des élastomeéres étudiés

Il s’agit dans cette partie de caractériser nos matériaux du point de vue structure chimique et

propriétés physico-chimiques a I’aide de plusieurs techniques.

1. Chromatographie d’exclusion stérique

Une chromatographie d'exclusion stérique avec une triple détection (réalisée par la société
Michelin) a permis de déterminer leur masse molaire. L'appareil utilisé est une chaine
chromatographique " WATERS Alliance ". Le solvant d'élution est le tétrahydrofurane (THF),

le débit est de 0,7 mL.min" et la température du systéme est de 35°C. Un jeu de quatre



colonnes POLYMER LABORATORIES en série est utilisé ( deux " Mixed A LS " de
gamme de masse molaire = 2000 & 40 000 000 g.mol™ et deux " Mixed B LS " de gamme de
masse molaire = 500 a 10 000 000 g.mol™). Le systéme de détection utilisé, le " TDA 302 de
VISCOTEK ", est composé d'un réfractometre différentiel, d'un viscosimetre différentiel et
d'un détecteur de diffusion de la lumiére a 90°. Pour ces trois détecteurs, la longueur d'onde
est de 670 nm. Pour le calcul des masses molaires moyennes, la valeur de I'incrément d'indice
de réfraction dn / dC de la solution de polymere dans le THF a 35 °C et a 670 nm est de 0,132
mL.g™" pour le BR et de 0,137 mL.g" pour le SBR. Le logiciel d'exploitation des données est
le systeme " OMNISEC de VISCOTEK ". Les résultats des masses molaires vraies (pas

d’étalonnage) obtenus sont les suivants :

Elastomére Mn en g.mol'l Mw en g.mol'1 Ip (Mw/Mn)
BR 199 000 488 000 2,5
SBR 110 000 190 000 1,7

Figure 2.6 : Masses molaires mesurées pour le BR et le SBR.

2. Calorimétrie différentielle a balayage (DSC)

Les trois élastomeres ont été analysés en calorimétrie différentielle a balayage (DSC Q10 de
chez TA Instruments) sous un flux d’hélium entre -170 °C et 100 °C. Ces analyses ont permis
d’obtenir les températures des différentes transitions thermiques des matériaux. Les

thermogrammes obtenus sont présentés sur la figure 2.7 suivante :
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Figure 2.7 : Thermogrammes DSC obtenus pour : (a) le NR, (b) le BR et (c) le SBR.

Le caoutchouc naturel NR est un polymere amorphe avec une température de transition

vitreuse Tg mesurée a -65 °C. Le SBR apparait aussi comme un polymere amorphe avec une

Tg mesurée a -48 °C. Le polybutadiéne est quant a lui un polymere semi-cristallin avec une

Tg mesurée a -107 °C, une température de cristallisation Tc mesurée lors du refroidissement

de I’échantillon a -37 °C et enfin une température de fusion Tf mesurée lors du réchauffement

de I’échantillon a -9 °C. Le tableau suivant résume toutes les transitions thermiques mesurées

en DSC :
Tg (°C) Tc (°C) Tf (°C)
NR -65
BR -107 -37 -9
SBR -48
Figure 2.8 : Températures mesurées en DSC des transitions thermiques des élastomeres

étudies.



3. Analyses spectrométriques mécaniques

a. A I’état fondu

Le comportement sous cisaillement dynamique des élastomeres natifs n’ayant subi aucun
traitement au préalable (en particulier, ils n’ont pas subi de passage en mélangeur interne) est
analysé par rhéologie a 1’état fondu. Les mesures sont réalisées dans un rhéomeétre a
déformation imposée type ARES (voir description plus précise dans la suite du chapitre), en
configuration plan-plan avec des plateaux de 25 mm de diameétre et un entrefer fixé a 2 mm.
Le comportement sous cisaillement est analysé a 80 °C, avec une déformation de 1 %, dans
une gamme de fréquence de 0,01 a 100 rad.s™.Ces analyses sont effectuées dans le domaine
de viscoélasticité linéaire des polymeres, précédemment déterminé par des balayages en
déformation. L’évolution du module de conservation G’ et de la viscosité complexe n* de

chaque élastomere est présentée sur la courbe 2.9 suivante :
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Figure 2.9 : Modules de conservation G’ et viscosités complexes n* a 80 °C des trois

élastomeres étudiés.



Une grande similarité des comportements du SBR et du NR est observée a haute fréquence
alors qu’a basse fréquence, ce sont les comportements du NR et du BR qui sont plus proches.
Ces analyses a 1’état fondu permettent de déterminer les rapports d’élasticités et de viscosités
316t pour les mélanges BR / SBR : G'gr / G’sgr = 1,84 et N*gr / N*spr = 1,91, ainsi que
pour les mélanges NR / SBR: G'nr / G’sgr = 1,16 et N*nr / N*sgr = 1,1. Ces rapports

d’élasticités et de viscosités montrent bien que les trois matériaux étudiés sont tres similaires.

b. A DP’état solide

Les élastomeres sont également analysés en rhéologie a 1’état solide sur un rhéometre a
déformation imposée de type ARES en configuration torsion rectangulaire. Les échantillons
sont soumis a un balayage en température de -130 °C a 0 °C pour le BR et de -100 °C a 0°C
pour le SBR et le NR. Les analyses se font a déformation imposée a 1 % et les transitions
subies par le matériau sont alors observées. La figure 2.10 suivante montre les résultats

obtenus par analyse spectrométrique a 1’état solide.
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Figure 2.10 : Evolution des modules G’ et G’’ et de tané en fonction de la température pour

le NR (a), le BR (b) et le SBR (c).

Les comportements du NR et du SBR sont relativement similaires puisqu’une seule transition
est observée pour ces deux élastomeres. Cette transition est repérée par la forte diminution des

valeurs des modules G’ et G’’ ainsi que par le pic de tand. Cette relaxation correspond a la



transition a des polymeres. Cette température de transition «, notée Ta, est tres souvent, par
abus de langage, assimilée a la transition vitreuse Tg. Les analyses donnent donc une Ta NR
= -59 °C et Ta SBR = -42 °C. Ces températures sont mesurées sur le pic de tand. Un
comportement différent est observé pour le BR puisque deux transitions sont repérées. La
premiére est la transition o avec une forte diminution des valeurs de G’ et G’’ et un pic de
tand. La seconde transition est repérée tout de suite apres, avec un second pic de tand,
beaucoup moins important, et une remontée des valeurs des modules. Cette relaxation est
associée a la cristallisation du BR. Le caractere semi cristallin du BR est donc retrouvé par ces
analyses de spectroscopie a 1’état solide avec une Ta BR = -96 °C et une Tc BR = -78 °C. La
encore, la mesure de Tc s’effectue sur le pic de tand. La valeur de la température de
cristallisation du BR est différente de celle mesurée en DSC mais cette différence s’explique
par le fait qu’en DSC, elle est mesurée en descente de température et en rhéologie a 1’état

solide, la mesure est faite en montée de température.

4. Bilan

Les trois élastomeres étudiés ici présentent des structures chimiques trés proches, en
particulier pour le SBR et le BR puisque seulement 25 % de styrene les différencient. Le
caoutchouc naturel se démarque par la présence de fonctions chimiques spécifiques du type
aldéhyde, lactone, etc... sur la chaine principale.

Le BR est un polymeére semi-cristallin puisque des températures de cristallisations sont
mesurées en DSC et en analyse spectroscopique a 1’état solide. En revanche, le NR et le SBR
sont des polymeres amorphes. Les analyses en cisaillement montrent des comportements tres
proches pour les trois matériaux.

Les principales caractéristiques de ces trois élastomeres sont résumées dans le tableau 2.10

suivant :



Elastomere NR BR SBR
Nom commercial PB CB22 SBR 25E
Fournisseur Michelin Bayer Michelin
Densité a 20 °C (g.cm™) 0,918 0,95 0,938
Mn vraie (g.mol’l) - 199 000 110 000
Mw vraie (g.mol”) - 488 000 190 000
Ip vrai - 2,5 1,7
11 (°C) - -9 -
Tc (°C) - -37 -
Tg (°C) -65 -107 -48
Ta (°C) -59 -96 -42
Tc solide (°C) - -78 -

Figure 2.11 : Principales caractéristiques des élastomeres étudiés.

ITI. Méthodes expérimentales

Dans cette étude, il s’agit de déterminer la morphologie adoptée par des coupages
d’élastomeres. Dans ce but, plusieurs techniques expérimentales ont été utilisées en se basant

sur celles rapportées par les différents auteurs dans la bibliographie.

1. Réalisation des mélanges

Les deux types de coupages, a savoir NR / SBR et BR / SBR, sont réalisés en phase fondue

dans un mélangeur interne de type HAAKE Rheomix 600. Le mélangeur est équipé de rotors

de type « roller rotors ».
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Figure 2.12 : Mélangeur HAAKE Rheomix 600 et schéma de fonctionnement d’un mélangeur

interne.

La température est régulée grace a un systeme d’air comprimé. La plage de températures
accessibles s’étend de 1’ambiante a 400 °C et la vitesse des rotors peut aller jusqu’a 200

rotation par minute (rpm). Le volume de la chambre de ce mélangeur interne est de 70 cm”>.

2. Extraction sélective

L’extraction sélective est une méthode employée pour caractériser la morphologie des
mélanges de polymeéres par de nombreux auteurs. Elle repose sur 'existence d'un couple de
solvants sélectifs : un solvant devant dissoudre totalement un polymére du mélange sans

interagir avec l'autre et vice-versa.

La premiere étape consiste a trouver un couple de solvants sélectifs. Afin d'avoir une base de
travail pour cette dissolution sélective, des diagrammes ont été construits a partir des
parametres de solubilité.

La notion de parametre de solubilité a été introduite en 1950 par Joel H. Hildebrand [125]. Ce
parameétre de solubilité, qui propose une valeur numérique pour la notion de solubilité,
correspond a la racine carrée de la densité d'énergie cohésive. Le systeme le plus utilisé
aujourd'hui consiste a diviser ce parametre de solubilité 6 de Hildebrand en trois composantes.

Ces trois composantes dites parametres de Hansen ont été introduites en 1966 par Charles M.



Hansen [125]. Le parametre global & est donc divisé en trois composantes correspondant aux
forces de dispersion, aux liaisons hydrogene et aux interactions polaires.

On a alors la relation suivante :

62 — 6d2 _|_6p2 + 6h2
Equation (2.1)

On peut ensuite construire un modéle en trois dimensions et cartographier les différents
solvants et polymeres que 1'on souhaite solubiliser.
Un graphique en deux dimensions a d’abord été construit pour avoir une premiere idée des
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Figure 2.13 : Diagramme de Hansen avec BR, SBR et NR.

Si I'on place les coordonnées du polymere que I'on veut dissoudre sur ce diagramme, on peut

ensuite tracer sa sphere (ou cercle) de solvatation grace a 1'équation suivante :



Dis-p) = [4(84s - Bup)? + (Bps - Bpp)? + (Bns - Snp)?]
Equation (2.2)

avec D : distance entre le solvant et le centre de la sphere de solubilité
Oys : composantes de Hansen relatives au solvant

dyp : composantes de Hansen relatives au polymeére

Les solvants se trouvant dans cette sphere de solubilité doivent dissoudre le polymere
considéré.

Afin d'améliorer nos recherches de solvants, en introduisant le troisieme parametre, nous
avons construit un graphique de Teas. Ce diagramme est construit avec les parametres de

solubilité de Hansen mais sous leur forme fractionnelle.

Equation (2.3)

Dans ce cas, on a fg + f, + f, = 100. On peut ainsi construire un diagramme triangulaire,

empirique, mais trés utile et utilisé pour connaitre la solubilité de différents solvants.
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Figure 2.14 : Diagramme de Teas.

Grace a ce diagramme, on obtient une base de données relativement fournie qui va nous aider
a cibler les solvants a tester. On remarque rapidement qu'il sera treés difficile de dissoudre

sélectivement le BR et le SBR car leurs parametres de solubilité d sont tres proches.

Une information qui n'est pas donnée par ces diagrammes est la cinétique de dissolution. En
effet, les valeurs des parametres de solubilité permettent de prédire quel solvant va pouvoir
dissoudre un polymeére donné mais elles ne donnent aucun renseignement sur la vitesse de
cette solubilisation. Cette dissolution peut se faire de facon rapide dans des conditions simples
(température ambiante) ou bien dans des conditions plus difficiles (agitation, augmentation de

la température). Ces diagrammes ne donnent que 1’état d’équilibre thermodynamique.



3. Rhéologie a I’état fondu

Des mesures dynamiques a 1'état fondu ont été réalisées sur un rhéomeétre a déformation
imposée de type ARES. Les mesures se font en configuration plan-plan (voir Figure 2.15)
avec des plateaux de 25 mm de diametre. Un moteur placé sous le plateau inférieur impose a
I’échantillon une déformation et un capteur, placé au dessus du plateau supérieur, permet de
mesurer I’angle de déplacement que subit 1’échantillon sous 1’effet de la déformation qui lui
est imposée. Ces mesures vont renseigner sur le module élastique G’ et le module visqueux
G’’ ainsi que sur le déphasage entre la contrainte et la déformation, tand. L’évolution de ces
données sera connue en fonction de parameétres variables que sont la fréquence de sollicitation
et la température. Afin de limiter le temps de relaxation de nos matériaux dans le rhéomeétre
(dans le but d’avoir une force normale résiduelle nulle), les échantillons sont préalablement
mis en forme par compression a 110 °C, sous 180 bars pendant 1 heure. Les échantillons sont
ensuite refroidis pendant 1 heure entre deux plaques métalliques, mais sans compression, afin
de limiter leur déformation pendant 1’étape de refroidissement. Cette étape permet d’obtenir
des plaques d’épaisseur adaptée a I’analyse rhéologique. Les pastilles de 25 mm de diameétre

sont ensuite découpées a I’aide d’un emporte-piece.

Plateau haut (mouvement vertical)

/ Echantillon
/

Plateau bas (mouvement de rotation)

Figure 2.15 : Schéma de la configuration plan-plan du rhéométre type ARES.



4. Rhéologie a I’état solide

Des mesures dynamiques a 1'état solide ont été menées sur un rhéometre a déformation

imposée de type ARES, avec une configuration torsion rectangulaire.

Mors supérieur relié au capteur

Echantillon

Mors inférieur
(mouvement de rotation)

Figure 2.16 : Photographie de la configuration torsion rectangulaire du rhéométre de type

ARES.

Comme dans le cas de la configuration plan-plan, le moteur placé sous le mors inférieur
impose une déformation a I’échantillon et la réponse de celui-ci en terme de contrainte est
mesurée grace au capteur placé au dessus du mors supérieur. La fréquence, la température et
la déformation sont des parametres variables. Une attention particuliere doit étre portée sur le
choix du capteur, surtout a basse température. En effet, quand les échantillons sont en dessous
de leur Tg, ils sont rigides et le couple engendré peut étre trés élevé malgré une faible

déformation et ainsi étre supérieur a la limite tolérée par le capteur.

5. Calorimétrie différentielle a balayage (DSC)

Les températures et enthalpies de fusion et de cristallisation des mélanges ainsi que les
températures de transition vitreuse ont été mesurées par calorimétrie différentielle a balayage.
Une DSC de type Q10 de chez TA Instruments équipée d’un systéme de refroidissement de
type LNCS (Liquid Nitrogen Cooling System) et calibrée a 1’indium est utilisée pour ces
mesures. La plage de températures accessibles est alors de -150 °C a 250 °C. Les échantillons

sont placés dans des creusets et les mesures sont réalisées sous balayage d’hélium. Un premier



cycle de températures est imposé a chaque échantillon avant analyse afin d’éliminer leur

histoire thermomécanique.

6. Microscopie électronique en transmission (MET)

La microscopie électronique permet d’obtenir des images de la morphologie des mélanges de
polymeres. Dans le cas de microscopie électronique en transmission, il s’agit d’avoir des
échantillons tres fins afin que les électrons puissent passer au travers. La figure 2.17 suivante

schématise le principe de fonctionnement d’un microscope électronique en transmission :

Filament
et canon

Lentilles

Porte-échantillon

Figure 2.17 : Schéma d’un microscope électronique en transmission.

Les échantillons sont ultra-cryomicrotomés sur un microtome de type MTXL RMC équipé
d’un cryostat RMC avec un couteau en diamant. Les coupes sont observées sur un microscope

électronique en transmission de type HITACHI H800-3.

7. Mesures des coefficients de dilatation thermique

Lors de I’étude de la morphologie des mélanges qui sera détaillée dans le chapitre suivant, les
coefficients de dilatation thermiques o des matériaux sont apparus comme des parametres

déterminants dans 1’établissement des morphologies des mélanges étudiés. La détermination



de ces coefficients o a fait 1’objet de deux types de mesures. La premiére a été mise au point
au sein du laboratoire IMP@UJM et la seconde consistait en des mesures PVT (Pression

Volume Température) qui ont été réalisées a I’ IMP@UCBL.

La premieére technique utilisée pour obtenir ces coefficients a est une mesure de capacité
électrique. Le principe est de mesurer la capacité électrique entre deux plateaux dont la

distance qui les sépare varie avec la dilatation du matériau étudié. Le schéma 2.18 suivant

* <«—— Plateau isolé
ﬁ <+—— Plateau laiton

<«—— Plateau laiton
<+—— Echantillon

T <«—— Plateau isolé

Figure 2.18 : Schéma du montage de mesure de capacité électrique.

illustre le montage réalisé :

Pont di¢lectrique

Ce montage est réalisé au sein d’un rhéometre a déformation imposée de type ARES, non pas
pour des mesures rhéologiques mais pour I’utilisation du four pour la régulation en
température (aussi bien a chaud qu’a froid). Les mesures de capacité électrique entre les
plateaux en laiton, dont I'un est situé sur 1’échantillon, sont réalisées a différentes
températures : entre 30 et 100 °C pour les mesures de a pour T > Tg et entre -60 et -120 °C
pour les valeurs de o pour T < Tg. Les variations de capacité électrique Cp(T) en fonction de
la température sont reliées a la variation du gap e(T) entre les plateaux par la relation
suivante :
S
Cp(T) = &€, o«
Equation (2.4)

avec &p: permittivité du vide = 8,854187.10'12 USI

€, : permittivité de I’air = 1,00058986 USI

S : surface des plateaux = 4,90625.10™ m?



En tracant ensuite la variation du gap en fonction de la température, le coefficient directeur de
la droite obtenue donne la dilatation de 1’échantillon et des plateaux dans une dimension. En
soustrayant la dilatation des plateaux dans ces mémes gammes de températures réalisées
auparavant, on obtient une variation de 1’épaisseur de 1’échantillon en fonction de la
température. Grace aux équations suivantes, la valeur du coefficient de dilatation volumique o
est obtenue.

Equation (2.5)
avec q : coefficient de dilatation linéaire de I’échantillon en K
AI(T) : variation d’épaisseur d’échantillon en fonction de la température en pm.°C™

1 : épaisseur de I’échantillon en pm

En supposant que !’échantillon se dilate de la méme facon dans les trois directions de

I’espace, le coefficient o est déterminé de la facon suivante :

a=3a,

Equation (2.6)

Ces mesures, tres difficiles a mettre en place, ont donné des résultats assez satisfaisants a
premiere vue. Cependant, pour assurer ces données et essayer d’améliorer ces résultats, une

seconde technique de mesures des coefficients a a été envisagée.

La seconde méthode envisagée est le tracé de diagrammes PVT. La variation du volume
spécifique d’un matériau en fonction de la température et de la pression est évaluée grace a
deux dispositifs essentiellement: la technique du piston-cylindre et la technique du
piézometre [126]. Nos mesures ont été réalisées dans un dilatometre PVT 100 de SWP
Polymertechnik GmbH qui utilise la technique du piston-cylindre. Le schéma suivant illustre

le principe de fonctionnement de cet appareil.
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Figure 2.19 : Schéma d’un dilatometre de type piston-cylindre.

L’échantillon est confiné dans un cylindre régulé en température. La pression est appliquée
par un piston supportant une charge, et le déplacement du piston en fonction des variations de
température et de pression sert a calculer le volume spécifique de 1’échantillon. I.’équation de
Tait [127] permet de calculer le volume spécifique de 1’échantillon et en extrapolant les
données a pression atmosphérique, la valeur du coefficient de dilatation a est obtenue [128],
[129].

Les mesures ont été réalisées entre 40 °C et 120 °C avec une vitesse de balayage de 5 °C.
min™. Quatre séries de mesures ont été réalisées a 200, 500, 800 et 1100 bars. En pratique, des
échantillons de 0,7g environ ont été déposés dans le cylindre de mesure.

Ces mesures PVT nous ont fourni des valeurs de coefficients de dilatation o pour des
températures T > Tg. L’appareil utilisé ne peut pas étre régulé en température en dessous de

I’ambiante. Les mesures de o pour T < Tg sont donc impossibles.

Les valeurs obtenues par les différentes techniques et celles référencées dans la littérature sont

reportées dans le tableau 2.20 suivant :

aen K Valeurs littérature Val('eurs c.apaclte Valeurs PVT
électrique
NR 6,70.10 Pb de mesure 5,58.10"
BR 6,69.10™ 6,95.10™ 5,65.10™
SBR 6,60.10™ 4,99.10™ 5,36.10™

Figure 2.20 : Valeurs des coefficients de dilatation mesurés pour nos élastomeres et

comparaison avec la littérature [130].



Les valeurs reportées ci-dessus montrent que le SBR a le coefficient de dilatation o le plus
faible. En revanche, il est impossible de réellement différencier ceux du NR et du BR. Ceci
est confirmé par les données de la littérature qui sont extrémement proches. Les mesures
réalisées grace a la capacité électrique sont situées dans le méme ordre de grandeur que celles
réalisées en PVT et celles de la littérature. Ceci montre que cette manipulation peut étre
utilisée, au moins pour avoir un ordre de grandeur des coefficients de dilatation a, dans les

conditions de température ou T > Tg.

8. Rhéométrie capillaire

La derniére partie de ce travail consistait a simuler les défauts d’extrusion des mélanges
étudiés par rhéométrie capillaire. La rhéométrie capillaire permet d’accéder au comportement
en cisaillement permanent des polymeres fondus.

Un rhéomeétre capillaire de type SWO de chez Rheoflixer a été utilisé pour I’étude des défauts
d’aspect. Cet appareil fonctionne a gradient de vitesse de cisaillement imposé. Le principe de
fonctionnement de 1’appareil est schématisé sur le figure 2.21 suivante :

!

Piston

———  Four

Chambre contenant 1’échantillon

NN

Filiere jonc

Figure 2.21 : Schéma de fonctionnement du rhéométre capillaire.

L’échantillon, une fois placé dans le réservoir du rhéometre, est extrudé a travers une filiere a
I’aide d’un piston animé d’une vitesse constante. Un capteur de force placé en haut du piston
permet de connaitre la valeur de la force d’extrusion. Les valeurs de pression et vitesse du
piston correspondantes permettent d’accéder a la contrainte et au taux de cisaillement dans la

filiere. Des observations sont faites sur les joncs juste sortis de la filiere.









Chapitre 3

Caractérisation de la morphologie des coupages

non charges







Apres avoir établi une carte d’identité des élastomeres au chapitre précédent, les mélanges NR
/ SBR et BR / SBR ont été réalisés et la morphologie de ces coupages non chargés a été
étudiée. Les différentes techniques présentées ont été utilisées et les résultats obtenus ainsi

qu’une cartographie de la morphologie des mélanges sont présentés.

I. Mélanges NR / SBR

1. Réalisation des mélanges

Les mélanges en phase fondue sont réalisés dans un mélangeur interne de type HAAKE
Rheomix R600. La température de la chambre est fixée a 80°C et la vitesse de rotation des
rotors a 32 rpm. Le facteur de remplissage de la chambre est de 70 % pour obtenir un
malaxage le plus efficace possible ce qui correspond a un volume de matiére de 49 cm>. Le
mélangeage se fait jusqu’a stabilisation du couple, soit 10 minutes. Pour une vitesse fixée a 32
rpm, une précédente étude [131] a montré que le gradient de cisaillement correspondant est
estimé a 16 s. La gamme de composition s'étend de 100 % en masse de NR a 100 % en
masse de SBR, tous les 10 %. Par la suite, les mélanges seront désignés de la maniere
suivante : NRx / SBRy avec x, la fraction massique de NR et y, la fraction massique de SBR.
D’un point de vue pratique, le SBR est d’abord introduit dans le mélangeur pendant 2 minutes
puis le NR est ajouté pour les 8 minutes de mélange restantes. Le couple mesuré lors de cette

étape de malaxage est représenté sur la figure 3.1 suivante pour les différents mélanges.
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Figure 3.1 : Evolution du couple lors de la réalisation des mélanges NR / SBR.
Le couple obtenu a la fin du mélangeage est plus élevé pour le SBR 100 que pour le NR 100
mais aucune différence significative n’est observée sur la figure 3.1 entre les différentes

compositions.

Les mélanges réalisés ont alors été caractérisés, dans le but d’établir une cartographie des
morphologies adoptées, grace a différentes méthodes, dont certaines largement évoquées dans

la littérature.

2. Caractérisation de la morphologie

a. Extraction sélective

L’extraction sélective est tres largement utilisée dans la littérature, comme nous l’avons
montré dans le chapitre 1. Différents tests de solubilité ont donc été menés afin de trouver un
couple de solvants sélectifs aux mélanges NR / SBR. D’apreés 1’étude préliminaire présentée
au chapitre 2, les diagrammes de Teas et de Hansen ont été utilisés pour cibler au mieux les
familles de solvants a tester. D’apres les figures 2.13 et 2.14, les solvants halogénés, les
solvants aromatiques ainsi que les cétones apparaissent comme les plus appropriés pour

dissoudre les élastomeres étudiés.



En pratique, un morceau compact d'l1 g environ est immergé dans 50 mL de solvant pendant
48 h, sous une légere agitation (voir Figure 3.2). La concentration est ainsi de 2 % en masse.
Apres dissolution d'une des deux phases, la phase restante est filtrée puis séchée dans une
étuve a 80 °C sous vide pendant 24 h. Une simple pesée de cet échantillon, comparée avec la

masse de départ permet ainsi d'obtenir le pourcentage de continuité de la phase.

o

Figure 3.2 : Schéma du dispositif d’agitation pour la dissolution sélective.

Le tableau suivant résume les observations faites a 1’issue des différents tests qui ont été

meneés.
NR SBR
Cétones
Cyclohexanone Non dissout, peu gonflé Non totalement dissout
MIBK Non dissout, quasi intact Galette visqueuse au fond
Solvants chlorés
1,2-dichloroéthane Peu gonfl¢, galette visqueuse en surface Dissout
Chloroforme Galette visqueuse en surface Dissout
Tétrachlorure de carbone Galette visqueuse en surface Dissout
1,2-dichlorobenzéne Galette visqueuse en surface Dissout
Chlorobenzene Galette visqueuse en surface Dissout
Aromatiques
Toluene Galette visqueuse au fond Dissout
p-Xyléne Galette visqueuse au fond Dissout
Xylenes + Ethylbenzene Galette visqueuse au fond Dissout

Figure 3.3 : Tableau récapitulatif des essais de dissolution sélective menés pour les mélanges

NR / SBR, a température ambiante, apres 48 heures.

Le SBR apparait plus facile a dissoudre que le NR. La quasi totalité des solvants testés dissout
le SBR en 48h a température ambiante, en particulier les solvants chlorés et les aromatiques.
Par contre, il est beaucoup plus difficile de dissoudre le NR. Aucun des solvants testés ne
dissout le NR totalement en 48h. Les cétones semblent étre les solvants les moins intéressants

dans notre cas.



L’utilisation de I’extraction sélective parait difficile dans le cas ou les deux polymeéres ont des
structures chimiques tres proches, mais pas forcément impossible (cas BR / SBR et NR / BR).
A la vue des résultats précédents, il a été décidé d’utiliser d’autres techniques pour

caractériser la morphologie de ces coupages.

b. Calorimétrie différentielle a balayage (DSC)

Tous les mélanges réalisés ont été analysés en DSC. Les mesures sont réalisées sous balayage
d’hélium (25 mL.min™) et les échantillons de 2 a 3 mg environ sont placés dans des capsules
en aluminium, non hermétiques. Les matériaux sont alors soumis a un cycle de température.
La premiére partie du cycle a pour but d'effacer I'histoire thermomécanique de 1'échantillon :
descente de 20 °C a -120 °C puis montée de -120 °C a 100 °C a la vitesse de 10 °C.min™". Les
températures de transition vitreuse (Tg) sont mesurées durant la seconde partie du cycle :
descente de 100 °C a -120 °C puis montée de -120 °C a 100 °C a la vitesse de 10 °C.min™.
Les thermogrammes obtenus sont ensuite analysés grace au logiciel d’exploitation TA
Universal Analysis.

Pour chaque composition des mélanges, deux Tg sont mesurées. L’évolution de ces Tg en

fonction de la composition est reportée sur la figure 3.4 suivante :
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Figure 3.4 : Evolution des températures de transition vitreuse Tg dans les mélanges NR / SBR
en fonction de la composition, mesurées en DSC. Les lignes pointillées sont seulement des

guides pour les yeux.



Quelle que soit la composition des mélanges, les Tg n’évoluent pas, ce qui montre une
absence de miscibilité, méme partielle, entre ces deux polymeres. Aucune information sur la

morphologie des mélanges ne peut donc étre déduite de ces analyses DSC.

C. Rhéologie a I’état fondu

Des mesures dynamiques a 1'état fondu ont été réalisées sur un rhéometre a déformation
imposée de type ARES. Les mesures se font en configuration plan-plan avec des plateaux de
25 mm de diameétre et un entrefer de 2 mm environ. Des balayages en déformation, a 80 °C,
sont réalisés pour déterminer le domaine de viscoélasticité linéaire de chaque matériau. Les
balayages en fréquence sont ensuite effectués a 80 °C, avec une déformation imposée de 1 %,
dans une gamme de 100 a 0,01 rad.s™.

D’apres la littérature, une extra élasticité par rapport a une loi de mélange est observée a basse
fréquence pour les mélanges ou la phase minoritaire est dispersée dans la matrice. La figure
3.5 suivante montre I’évolution du module de conservation G’ en fonction de la fréquence
pour les deux matrices élastomeres ainsi que celle de mélanges contenant 10 % de phase

dispersée.
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Figure 3.5 : Evolution du module de conservation G’ en fonction de la fréquence a 80 °C
pour les deux matrices élastomeres NR et SBR et pour les mélanges NR 90 SBR 10 et NR 10
SBR 90.

Dans le cas de la matrice NR (figure 3.5 (a)), une légere extra-élasticité est observée pour le
mélange NR 90 SBR 10 par rapport au NR 100 a basse fréquence, en particulier entre 0,1 et
0,01 rad.s™. En revanche, dans le cas de la matrice SBR (figure 3.5 (b)), le mélange contenant
10 % en masse de NR ne présente pas cette relaxation de forme a basse fréquence (I’écart
entre les deux courbes reste constant sur tout le domaine de fréquences). Ce phénomeéne va
étre utilisé pour prédire la morphologie adoptée par les mélanges NR / SBR, au moins sur une

partie du domaine de composition.



L’évolution du module de conservation G’ en fonction de la fréquence mais aussi de la

composition des mélanges est reportée sur le figure 3.6 suivante :
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Figure 3.6 : Evolution du module de conservation G’ en fonction de la fréquence et de la

composition des mélanges NR / SBR.

Afin d'avoir une valeur de référence pour quantifier cette extra-élasticité, les modules
élastiques expérimentaux sont comparés aux modules de conservation calculés grace au
modele de Kerner [132]. Ce modele décrit le comportement rhéologique d'un polymere d, de
fraction volumique ® en suspension dans un polymére m. Le modéle de Kerner fait
I’hypothese d'une tension interfaciale nulle entre les composants. Les modules complexes sont
ainsi exprimés :
G = k30 —¢)G**m +(2 +3¢))G’;d
B+20)G n+2(1-9)G 4

Equation (3.1)
avec G* : module complexe du mélange

G*p, : module complexe de la matrice
G*4 : module complexe de la phase dispersée

@ : fraction volumique de la phase dispersée



Le développement de cette équation aboutit au module de conservation défini par le modéle

de Kerner :

G'w(A.C+B.D)~G" n(B.C - A.D)
C2 + D2

G' Kerner =

Equation (3.2)
ou A=3(1-¢)G'n+(2+3¢)G'« B=31-¢)G"n+(2+3¢)G"4

C=(3+2¢)G'w+2(1-¢)G'a  D=(3+2¢)G"n+2(1-¢)G"

avec G’ : module de conservation de la matrice
G’’;, : module de perte de la matrice
G’4 : module de conservation de la phase dispersée
G’’4 : module de perte de la phase dispersée

@ : fraction volumique de la phase dispersée

Une comparaison entre les modules G’ expérimentaux et les modules prédits par le modele de

Kerner est réalisée a la fréquence la plus basse, a savoir 0,01 rad.s™, et est représentée sur la

courbe suivante.
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Figure 3.7 : Evolution du module de conservation G’ a 0,01 rad.s™ en fonction de la

composition a 80 °C et comparaison avec les modules de Kerner calculés.



Le module correspondant au mélange NR 90 SBR 10 est plus faible que celui prévu par le
modele de Kerner, ce qui n’est a priori pas possible de par la construction du modele. Le
second point important de ce graphique est 1’absence d’un ou de deux maxima comme décrit
dans la littérature par de nombreux auteurs [9], [21], [24]. Des modules légérement supérieurs
a ceux prévus par le modele et sans évolution continue avec la composition sont observés.

Cette extra élasticité est trop faible pour pouvoir étre reliée a la morphologie des mélanges.

L’évolution des modules de conservation G’ est également reportée en fonction de la

composition a haute fréquence (100 rad.s™).
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Figure 3.8 : Evolution du module de conservation G’ a 100 rad.s™ en fonction de la

composition a 80 °C et comparaison avec les modules de Kerner calculés.

De la méme fagon qu’a basse fréquence, certains modules sont inférieurs a ceux prévus par le
modele. Pour les autres mélanges, les modules sont bien supérieurs a ceux du modele alors
qu’ils devraient le suivre. L’étude des mélanges NR / BR [26] ainsi que celle des mélanges
PVDF / POE [24] montre que le modele de Kerner décrit tres bien 1’évolution des modules G’
expérimentaux a haute fréquence et que ce n’est qu’a basse fréquence qu’apparaissent des
maxima, relatifs a la quantité d’interface et donc en lien avec la morphologie des mélanges.
Ces valeurs de G’ supérieures proviennent peut-étre d’une force normale résiduelle due aux

temps de relaxation tres longs de ces matériaux.



Les résultats expérimentaux ne sont donc pas en accord avec la littérature et les analyses
rhéologiques a 1’état fondu ne semblent pas pouvoir étre utilisées dans la description de la

morphologie des mélanges NR / SBR.

d. Rhéologie a I’état solide

Des mesures dynamiques a 1'état solide ont été menées sur un rhéometre a déformation
imposée de type ARES, avec une configuration de torsion rectangulaire. Les échantillons,
sous forme de barreau de dimensions 30x10x2 mm?®, ont été préparés par compression a 110
°C pendant 1 heure et sous 180 bars. Ils sont ensuite refroidis et découpés aux dimensions
désirées. Le balayage en température auquel sont soumis les échantillons est effectué dans
leur domaine de viscoélasticité linéaire, & une fréquence de 1 rad.s™ et & déformation imposée.
Les échantillons sont refroidis jusqu'a -100 °C grace a la fonction «rapid cooling » du
rhéometre. Ils sont ensuite soumis a un balayage en température de -100 °C jusqu'a 0 °C a la
vitesse de 2 °C.min™". La déformation imposée est de 0,3 %, puis lorsque le signal du couple
est inférieur a 200 N.m, la mesure est effectuée par le second capteur, beaucoup plus sensible

aux faibles couples.

L’évolution des modules de conservation G’ et de perte G’ en fonction de la température et

de la composition est donnée sur la figure 3.9 suivante :
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Figure 3.9 : Evolution des modules élastiques G’ (a) et des modules de perte G’ (b) en

fonction de la température et de la composition du mélange.

Toutes les compositions des mélanges NR / SBR ne sont pas représentées sur les courbes
précédentes par souci de lisibilité. Les transitions o« du NR et du SBR sont observées
distinctement sur cette figure. D’apres la figure 3.9 (a), la température de la transition a du
NR est de -58 °C et celle du SBR de -42 °C environ. Ces valeurs sont en accord avec celles
trouvées dans la littérature [40] .Ces mémes informations se retrouvent sur 1’évolution du
module G”’. Les deux transitions o sont observées 1’une a la suite de I’autre. Les deux
élastomeres étudiés sont donc immiscibles, méme partiellement. Ceci est confirmé par

I’évolution de tand en fonction de la température et de la composition présentée figure 3.10.
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Figure 3.10 : Evolution de I’angle de perte tané en fonction de la température et de la

composition des mélanges.

De la méme facon que pour les modules, toutes les compositions ne sont pas reportées sur la
figure précédente par souci de lisibilité. Les deux pics de tand observés correspondent aux
températures Ta de chacun des élastomeres. Le signal observé pour les mélanges est une
superposition des signaux des élastomeres purs, que ce soit pour les modules G’ et G’’ mais
aussi pour 1’angle de perte tanS. Une température Ta constante est observée pour le SBR
d’apres la figure 3.10 mais une variation de Ta NR semble étre visible. Afin de préciser ceci
au mieux, I’évolution des températures Ta est reportée en fonction de la composition des

mélanges sur le figure 3.11 suivante.
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Figure 3.11 : Evolution des températures Ta en fonction de la composition des mélanges. Les

lignes pointillées sont seulement des guides pour les yeux.

La premiere observation est que la Ta du SBR est constante quelle que soit la composition du
mélange. Ceci confirme que le NR et le SBR ne sont pas miscibles, ce qui a déja été observé
par d’autres techniques d’analyses comme la DSC. En revanche, trois domaines de
composition distincts sont observés en fonction de la Ta NR. Entre 0 et 25 % de SBR environ,
Ta NR est constante a -57 °C puis entre 25 et 60 % de SBR environ, Ta NR diminue de -57
°C a -62 °C. La Ta NR reste de nouveau constante jusqu’a 100 % de SBR dans le mélange.
Cette diminution de Ta NR provient d’une différence de coefficients de dilatation entre les
deux élastomeres et elle est reliée a la morphologie du mélange. D’apres les travaux de Bates
et al. [133], cette diminution de Toa des nodules, due a la différence de coefficients de
dilatation, peut étre prédite. D’apres la littérature [130] et les mesures effectuées en PVT et
par capacité électrique (voir chapitre 2), le NR a un coefficient d’expansion volumique plus
grand que le SBR ( anr = 6,70.10'4 K et OlSBR = 6,60.10'4 K'l). Lors du refroidissement du
matériau, avant 1’analyse spectroscopique a 1’état solide, le NR se rétracte plus que le SBR,
tout en gardant une bonne adhésion. Lors de 1’analyse, donc de la dilatation, le NR est
contraint d’occuper un volume spécifique plus important que s’il était seul. Il a alors acces a
un volume libre plus grand et verra donc sa Ta diminuer. En d’autres termes, la différence de

coefficients d’expansion volumique place les nodules de NR dans un état de dépression lors



du refroidissement de 1’état caoutchoutique a 1’état vitreux. Cette dépression peut étre évaluée

grace a la relation suivante qui exprime la pression exercée sur la particule sphérique.

_ 2(ad - am)EdEmAT
6(1 = 244a)En + 3Ea(1 = um)

Equation (3.3)
avec | : coefficient de Poisson
E : module d’Young

les indices d et m se rapportant respectivement aux gouttes et a la matrice.

Dans notre cas, le SBR forme la matrice et les gouttes sont formées par le NR. Pour
I’estimation de 0y, le coefficient de Poisson p est fixé a 0,5 pour les deux élastomeres, les
valeurs de o sont celles de la littérature et E = 3G’ (soit Exg = 3><1,44.109 Pa et Egpr =
3x1,05.10° Pa). Sachant que I’analyse de rhéométrie solide est réalisée entre -100°C et 0°C, la
valeur de la dépression subie par les nodules de NR est estimée a 41,2 MPa. Sachant que
’évolution de Tg en fonction de la pression est donnée dans la littérature pour le polyisopréne
a dTg/dP = 0,24°C.MPa™ [134], on obtient une approximation de la variation de Tg NR de
Tgnr = 9,9°C. La relaxation a des matériaux mesurée en spectrométrie a 1’état solide étant
associée a la transition vitreuse des matériaux, la variation de Ta est estimée grace a celle de
Tg. Cette estimation donne une variation de Ta un peu plus importante que celle qui est
observée. Cette différence peut provenir de I’approximation de dTg/dP dont la valeur est
donnée pour le polyisoprene et non pour le caoutchouc naturel réellement utilisé dans cette
étude. De plus, des différences entre les valeurs des coefficients d’expansion volumique réels
de nos matériaux et ceux utilisés dans la littérature existent. En effet si cette estimation est
faite en utilisant les valeurs de coefficients de dilatation o mesurés par PVT (ang = 5,58.10™
K' et OSBR = 5,36.10'4 K'l), la dépression subie par les nodules de NR est de 92 MPa environ
ce qui correspond a une variation de Ta de 1’ordre de ATang = 22 °C. Dans ce cas-la,
I’estimation est également surestimée par rapport a nos résultats expérimentaux, mais 1’ordre
de grandeur est respecté.
Quelle que soit la référence prise pour les valeurs des coefficients de dilatation o, le NR
posséde un coefficient plus élevé que celui du SBR (voir figure 2.20). Les valeurs des
coefficients de dilatation a, que ce soit dans la littérature ou ceux que nous avons mesuré, sont
donnés pour une température T supérieure a la température de transition vitreuse des

élastomeres. L’hypothése que angr > asgr pour T < Tg est faite lors de cette estimation.



Cependant, de nombreux travaux [135], [136] ont montré une variation du volume spécifique
tres faible lorsque T < Tg alors que cette variation est beaucoup plus importante pour des
températures T > Tg. Une forte augmentation du coefficient d’expansion thermique est
observée lors du passage de la transition vitreuse des polymeres. Greiner et al. ont mesuré, par
exemple, le coefficient de dilatation a du PVC qui passe de 2,10.10* K 4 6,45.10™ K™ lors
du passage de la transition vitreuse. L hypothése que le coefficient a du NR reste supérieur a
celui du SBR pour des températures inférieures a Tg parait tout a fait plausible.

Dans ces conditions, ce mécanisme est donc en accord avec la diminution de Ta observée et
indique qu’a partir de 60 % de SBR environ dans le mélange, le NR se trouve sous forme de
nodules dispersés.

Les analyses rhéologiques a I’état solide permettent donc de construire un scénario de
I’évolution de la morphologie adoptée par les mélanges NR / SBR en fonction de la

composition de ces derniers.

De 0 a 25 % de SBR : Ta NR est constante aux environs de -57 °C. La matrice est formée par
le NR et des gouttes de SBR y sont dispersées. Quand la quantité de SBR augmente, le
mécanisme de coalescence devient beaucoup plus fréquent et des gouttes de plus grand

diameétre apparaissent.

De 25 a 60 % de SBR: Ta NR diminue progressivement jusqu’a -62 °C. Entre ces
compositions, une inversion de phase est observée. Le passage d’une matrice de NR a une
matrice SBR va se faire progressivement dans ce domaine de composition, avec coexistence

de domaines dispersés et continus pour chacun des élastomeres.

De 60 a 100 % de SBR : Ta NR est constante mais a un niveau plus bas que lorsque le NR est
majoritaire dans le mélange. Ce phénomene est lié a la différence entre les coefficients
d’expansion thermique des deux élastomeéres. Les nodules de NR se trouvent dans un état de
dépression lors du passage a 1’état vitreux avant I’analyse rhéologique a 1’état solide. Lors de
la dilatation, la Ta des nodules de NR est plus basse car le NR a acces a un volume libre plus
important. Pour ces compositions a forts taux de SBR, des nodules de NR de plus en plus

petits se trouvent dispersés dans une matrice SBR.

L’analyse spectrométrique a 1’état solide donne donc des renseignements sur les limites des

domaines de morphologies différentes, et plus précisément sur les limites des domaines



gouttes / matrice. Par contre, cette analyse ne renseigne pas sur la morphologie adoptée par les

mélanges de compositions intermédiaires, c’est a dire entre 25 et 60 % de SBR.

e. Microscopie électronique en transmission (MET)

Les coupages NR / SBR ont été analysés par microscopie électronique en transmission afin
d’obtenir des images de la morphologie des mélanges et de connaitre la morphologie adoptée
par les mélanges entre 25 et 60 % de SBR. Les échantillons ont été ultra-cryomicrotomeés a
-120 °C avec un couteau en diamant et ont été observés sous une tension d’accélération de
200 kV. Malgré des structures chimiques proches, les mélanges NR / SBR présentent un
contraste naturel de phase. Le NR apparait plus clair sur les clichés que le SBR.

La figure 3.12 suivante montre les clichés obtenus pour les différents mélanges réalisés.
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Figure 3.12 : Micrographies MET obtenues pour les mélanges NR / SBR sur tout le domaine

de composition.
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Aux faibles taux de SBR dans le mélange, jusqu’a 25 % environ, une dispersion de gouttes
foncées (SBR) dans une matrice claire (NR) est observée. A partir de 30 % de SBR, un début
de grossissement des gouttes foncées, dii a la coalescence, est observé. Pour les mélanges
contenant 40 et 50 % de SBR, une morphologie de type co-continue est observée. Il s’agit
seulement d’images 2D donc la co-continuité réelle ne peut étre confirmée, mais la
morphologie observée en est proche. Entre 50 et 65 % de SBR, de larges domaines clairs sont
dispersés dans une matrice plus foncée : la phase continue de NR commence a se rompre pour
donner des domaines plus petits. Enfin de 70 a 100 % de SBR, des gouttes claires dispersées
dans une matrice SBR sont observées sur les clichés. Pour ces compositions, des nodules de
NR sont dispersés dans une matrice SBR. L’observation de ces clichés montre des
changements de morphologies assez marqués pour des compositions en SBR aux alentours de
25 et 65 % en masse.

Dans le but d’affiner au mieux les résultats et de quantifier ces limites de morphologies
observées, une analyse d’images est menée sur les clichés MET avec le logiciel ImageJ. Les
micrographies obtenues au MET n’étant pas treés contrastées, I’analyse directe des clichés
n’est pas pertinente. Des masques de nos clichés ont donc été construits pour améliorer le
contraste et les résultats d’analyse d’images. La figure 3.13 montre les masques binaires créés

pour les mélanges NR / SBR.
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Figure 3.13 : Masques binaires créés a partir des clichés MET pour les mélanges NR / SBR.



L’évolution de trois parameétres en fonction de la composition a été étudiée a partir de ces
masques : la circularité, la solidité et la densité de particules. La circularité et la solidité sont

des facteurs de forme. La circularité est définie par :

— 477 aire
c = .
périmetre?

Equation (3.4)

Lorsque la circularité a une valeur égale a 1, cela signifie que 1’objet détecté et analysé est un
disque parfait. A I’inverse, quand la circularité tend vers 0, 1’objet analysé a une forme
infiniment allongée.

La solidité est le second facteur de forme utilisé et il est défini par :

_ aire
§E—
aire convexe

Equation (3.5)

Lorsque la solidité a une valeur égale a 1, I’objet analysé est parfaitement compact. Quand la
valeur de la solidité diminue, 1’objet analysé apparait avec des irrégularités le long du contour.
Ce parameétre mesure la complexité, la « densité » d’un objet. La figure suivante illustre les

définitions de ces facteurs de forme.

Figure 3.14 : Schématisation d’un objet ayant une circularité et une solidité de 1 et d’un objet

ayant une solidité tres faible.

L’hypothese que I’on veut vérifier est que 1’image d’une morphologie de type gouttes /
matrice devrait avoir des facteurs de forme proches de 1 et qu’une image de morphologie de
type co-continue devrait avoir des valeurs de circularité et de solidité beaucoup plus faibles.

Le troisieme parametre étudié lors de cette analyse d’images est la densité d’objets analysés.

L’idée est que pour une surface donnée, une image de morphologie gouttes / matrice



présentera de nombreux objets alors que I’image d’une morphologie de type co-continue ne
devrait en avoir qu’un. La figure 3.15 représente 1’évolution de la circularité et de la solidité
en fonction de la composition du mélange. L’évolution de la densité d’objets analysés en

fonction de la composition est représentée sur la figure 3.16.

1,0 7
@ eenila, L @t o’
ool e . @ ® . 6l *
.. ¢ . .-'. a’
gost e e E 5| A
3 S e R S o ,
S 07} A ) R @ a4l H
a . « k) » ie
@ d 2 ¢ .
g o ¥ S
8 os5f 2Lt H
3 E g’ s
O o04f ) o..
- z 1 “e... “.‘o
0,3F A A Circularité of e
’ ® Solidité
0,2 L L L L L L L L
0 20 40 60 80 100 0 20 40 60 80 100
Fraction massique de SBR Fraction massique de SBR
Figure 3.15 : Evolution de la circularité Figure 3.16 : Evolution de la
et de la solidité pour les mélanges NR / concentration d’objets pour les mélanges
SBR en fonction de la composition. Les NR / SBR en fonction de la composition.
lignes pointillées sont seulement des Les lignes pointillées sont seulement des
guides pour les yeux. guides pour les yeux.

Sur la figure 3.15, le minimum de circularité et de solidité est obtenu pour le mélange
contenant 50 % en masse de SBR. D’apres la littérature [9], ce point est appelé « point
d’inversion de phase ». A partir de cette composition, la matrice NR devient la phase
dispersée et les nodules de SBR deviennent la matrice. Deux ruptures de pente sont également
observées sur ce graphique, aux alentours de 25 et de 65 % en masse de SBR. Pour des
compositions inférieures a 25 % et supérieures a 65 % de SBR, les circularités et solidités ont
des valeurs élevées. Pour ces mélanges, une concentration d’objets supérieure a 3 objets.jum™
est observée sur la figure 3.16. La présence de gouttes dispersées dans une matrice est la
morphologie adoptée par ces mélanges. Entre 25 et 65 % de SBR, les valeurs de circularité, de
solidité et la densité d’objets sont plus faibles, avec un minimum a 50 % . La coalescence des
gouttes de SBR entre 25 et 50 % est a ’origine de cette diminution des valeurs des facteurs de
forme étudiés. Entre 50 et 65 %, c’est le phénomene de rupture de la phase continue NR pour
former des nodules qui engendre cette augmentation de circularité, solidité et densité. D’apres
la figure 3.16, on pourrait définir une densité d’objets critique en dessous de laquelle la

morphologie est de type co-continue. Si cette concentration critique est fixée a 1 objet.um™,



les mélanges NR / SBR auraient une morphologie de type co-continue entre 25 et 65 %
environ de SBR.

Cette technique d’analyse d’images permet une plus grande précision au niveau de la
détection des limites de domaines de morphologies différentes. Par contre, elle ne fournit pas
d’information supplémentaire sur la co-continuité. Les images MET sont seulement en 2D, il
est donc difficile de parler de réelle co-continuité. Une analyse identique sur des images MET
d’un mélange de morphologie connue pourrait nous permettre de lever cette incertitude sur la

co-continuité.

3. Bilan sur la morphologie des mélanges NR / SBR non chargés

Les différentes techniques d’analyse mises en ceuvre ont permis d’établir une cartographie des
morphologies des mélanges NR / SBR sur toute la gamme de composition. Les techniques
« classiques » couramment évoquées dans la littérature, comme la dissolution sélective ou la
rhéologie a 1’état fondu, n’ont pas donné de résultats satisfaisants. Cependant, la microscopie
électronique en transmission et 1’analyse d’images associée ont permis d’obtenir une vue des
différentes morphologies sur tout le domaine de composition. De 0 a 25 % de SBR dans le
mélange, des nodules de SBR sont en suspension dans une matrice en NR. De 25 a 65 % de
SBR, une morphologie similaire a de la co-continuité est observée. Enfin, entre 65 et 100 %
de SBR, une dispersion de nodules de NR dans une matrice SBR est observée.

L’analyse de ces mélanges en spectroscopie mécanique a 1’état solide a révélé une variation
de la température de la transition o du NR, relaxation des chaines associée a la transition
vitreuse, liée a la morphologie des mélanges. Cette diminution de Ta NR provient d’une
différence des coefficients de dilatation des deux élastomeres. Lorsque le NR se trouve sous
forme de nodules, il se trouve dans un état de dépression et voit sa Ta diminuer. Trois
domaines sont identifiés a partir de la Ta. De 0 a 25 % de SBR environ, la morphologie est
composée de nodules de SBR dans une matrice en NR. De 25 a 60 % de SBR, c’est le passage
progressif d’une matrice NR a une matrice SBR qui est observé avec la coexistence de
domaines continus et dispersés pour chaque phase. Enfin, de 60 a 100 % de SBR, des nodules
de NR de plus en plus petits sont dispersés dans une matrice en SBR.

Les limites observées en MET concordent trés bien avec les variations de Ta NR observées en
rhéologie a 1’état solide. Une superposition des résultats obtenus est présentée sur la figure

3.17 suivante :
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Figure 3.17 : Morphologie des coupages NR / SBR en fonction de la composition :

superposition des résultats obtenus par différentes techniques d’analyse.

Ces variations de Ta NR sont bien reliées a un changement de morphologie des mélanges.
L’analyse d’images a permis de confirmer que les variations de Ta en torsion rectangulaire
peuvent étre un nouvel outil de détection de la morphologie des mélanges d’élastomeres. Ce
nouvel outil, simple a mettre en place, peut pallier certaines difficultés d’analyse comme
I’existence de solvants sélectifs pour chacun des deux matériaux, ou le manque de contraste
en microscopie et donc 1’absence d’images. Une différence entre les coefficients de dilatation
des composants du mélange est par ailleurs nécessaire.

En conclusion, la morphologie des mélanges NR / SBR non chargés et non vulcanisés a été
décrite sur I’ensemble du domaine de composition grace a différentes techniques d’analyse.
Une zone de transition entre des morphologies gouttes/ matrice est observée pour des

mélanges contenant entre 25 et 60 % de SBR environ.



I1. Mélanges BR / SBR

1. Réalisation des mélanges

Les mélanges en phase fondue sont réalisés de la méme maniere que les mélanges NR / SBR,
a savoir dans un mélangeur interne de type HAAKE Rheomix R600. La température de la
chambre est fixée a 80°C et la vitesse de rotation des rotors a 32 rpm. Le facteur de
remplissage de la chambre est de 70 %. Le mélangeage se fait jusqu’a stabilisation du couple,
soit 10 minutes. La gamme de composition s'étend de 100 % en masse de BR a 100 % en
masse de SBR, tous les 10 %. Par la suite, les mélanges seront désignés de la maniere
suivante : BRx / SBRy avec x, la fraction massique de BR et y, la fraction massique de SBR.
Le couple mesuré lors de cette étape de malaxage est représenté sur la figure 3.18 suivante

pour les différents mélanges.
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Figure 3.18 : Evolution du couple lors de la réalisation des mélanges BR / SBR.

Quelle que soit la composition du mélange, le couple obtenu a la fin du malaxage est le
méme. Aucune différence significative n’est observée entre les différents mélanges. Les deux
élastomeres semblent avoir des comportements rhéologiques treés proches, en plus de leurs

structures chimiques, également tres similaires.



2. Caractérisation de la morphologie

a. Extraction sélective

Comme dans le cas des mélanges précédents, la premiere étape consiste a trouver un couple
de solvants sélectifs. D’apres les diagrammes de Hansen et de Teas (voir figures 2.13 et 2.14
dans le chapitre précédent), ces deux élastomeéres ont des parametres de solubilité
extrémement proches et il apparait trés difficile de les dissoudre sélectivement. En effet, leurs
structures chimiques sont trés proches et la différence provient seulement des 25 % de styréne
contenus dans le SBR. Différentes familles de solvants ont été testées comme les cétones et
les solvants chlorés et les principaux résultats observés sont donnés dans le tableau 3.19
suivant. En pratique, des échantillons de 1g d’élastomere sont plongés dans 50 mL de solvant

environ et sont légerement agités pendant 24h a température ambiante.

Solvants testés BR SBR
Cétones
Acétone Quasiment intact Quasiment intact
Cyclohexanone Non dissout, gonflé Non dissout
MIBK Non dissout, peu gonflé Coll¢ au fond
Esters
Acétate d'éthyle Peu gonflé Coll¢ au fond
Acétate de butyle Non dissout, gonflé Visqueux, au fond
Acétate d'isopropyle Peu gonflé Visqueux, peu gonflé
Solvants chlorés
1,2-dichloroéthane Non dissout, gonflé Non totalement dissout
Tétrachloroéthylene Gonflé, trés visqueux Non totalement dissout
1,2,4-trichlorobenzéne Gonflé Gonflé
Chloroforme Gonflé, trés visqueux Dissout
Tétrachlorure de carbone Gonflé, tres visqueux Quasiment dissout
1,1,2,2-tétrachloroéthane Gonflé Gonflé, trés visqueux
1,2-dichlorobenzene Gonflé, tres visqueux Gonflé, trés visqueux
Alcanes
Cyclohexane Non dissout, gonflé Non dissout, au fond
Aromatiques
Toluéne Non totalement dissout Dissout
Eau Intact Intact

Figure 3.19 : Tableau récapitulatif des essais de dissolution sélective menés pour les

mélanges BR / SBR, a température ambiante, apres 24 heures.



Quel que soit le solvant, il apparait la encore, plus facile de dissoudre le SBR que le BR. Cette
différence provient siirement de la quantité de styrene présente dans le copolymere et de la
facilité a dissoudre le polystyrene. Ces essais ont été prolongés jusqu’a 48h et le SBR est
dissout dans de nombreux solvants alors que le BR n’est toujours pas totalement dissout.
Dans tous les cas testés, aucun solvant n’est sélectif et ils ont tous un effet sur les deux
élastomeres. Ceci s’explique par la proximité des parameétres de solubilité observée
précédemment.

Un parameétre ayant une grande influence sur la solubilité est la température. Les diagrammes
prédictifs ont été construits a température ambiante. En faisant varier la température, un
comportement différent de certains solvants vis a vis des élastomeres a dissoudre peut étre
envisagé. Pour cela, une manipulation de mesures de point trouble a été mise en place. Une
solution de concentration connue en élastomere est placée dans une cellule transparente,
entourée d'un circuit refroidissant et traversée par un faisceau lumineux. Un photodétecteur
enregistre l'intensité de la lumiére transmise. Le point de trouble, qui correspond a une forte
diminution de l'intensité lumineuse transmise, permet de mesurer la température a laquelle il y
a séparation de phase dans la solution étudiée. Cette séparation de phase indique qu'a partir
d'une certaine température, le solvant devient non solvant du polymere considéré. Des
diagrammes de phases partiels des systéemes polymeére / solvant peuvent alors étre construits.
En pratique, 0,1g d’élastomere est dissout dans 5 mL de solvant (soit une concentration de 2

% en masse) et cette solution est refroidie de 10 °C a 0°C a la vitesse de 2 °C.min™".

Solvant BR SBR
1,2-dichloroéthane pas de déviation pas de déviation
Chloroforme pas de déviation pas de déviation
Tétrachloroéthyléne pas de déviation pas de déviation

Tétrachlorure de carbone

pas de déviation

pas de déviation

Toluene pas de déviation pas de déviation
Alcanes pas de déviation pas de déviation
Cyclohexane déviation du signal déviation du signal

Figure 3.20 : Tableau récapitulatif des mesures de point trouble réalisées pour le BR et le

SBR.

Aucune déviation du signal lumineux n’est observée pour les solvants testés, a 1’exception du

cyclohexane. Cependant, il n’y a aucune sélectivité du cyclohexane vis a vis des deux



élastomeres étudiés. Le signal lumineux est dévié de facon aussi nette pour le BR et pour le

SBR.

Tous les essais menés n’ont pas permis de trouver un couple de solvant sélectif pour les
mélanges BR / SBR. C’est la dissolution du BR qui est la plus délicate. L’extraction sélective
peut tout de méme étre menée pour le SBR, a condition de trouver un solvant qui n’ait que
peu d’interaction avec le BR. Divers essais ont conduit a des mélanges de solvants : un
solvant étant favorable a la dissolution du SBR et le second devant étre trés défavorable pour
bloquer I’action du précédent sur le BR. La recherche de solvant a été orientée en fonction de
la solubilité du polystyréne puisque que c’est seulement le groupement aromatique qui
différencie les deux élastomeres. Le mélange chloroforme / acétone (50 / 50) apparait comme
satisfaisant car le SBR est totalement dissout en 48h a température ambiante alors que le BR
ne semble que trés peu modifié. En effet, les élastomeéres ne sont pas dissouts par I’acétone
mais c’est un tres bon solvant du polystyrene. Apres 24h de séchage en étuve a 80 °C sous
vide, le pourcentage de continuité de la phase SBR a pu étre déterminé grace a 1’équation 3.6
suivante. Cette équation correspond a I’équation 1.5 présentée dans le chapitre 1 mais
modifiée par la correction nécessaire due a la petite quantité de BR qui est tout de méme

dissoute ( 6 % dans notre cas).

[mi(1—=0,06 wse)] — my »

Wssr X Mi

% (SBR). = 100

Equation (3.6)

avec m;: masse initiale de 1’échantillon
m; : masse finale de 1’échantillon (apres extraction et séchage)
wgr : fraction massique de BR dans le mélange

wsgr : fraction massique de SBR dans le mélange.

La courbe de continuité de la phase SBR dans les mélanges BR / SBR peut alors étre

construite sur tout le domaine de composition.
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Figure 3.21 : Diagramme de continuité de la phase SBR pour les mélanges BR / SBR. La

ligne continue est seulement un guide pour les yeux.

D’apres la courbe précédente, le pourcentage de continuité de la phase SBR dans les mélanges
BR / SBR n’augmente que tres lentement ce qui indique que I’inversion de phase ne se fait
pas a une seule composition mais sur un domaine de composition assez large. Entre 0 et 30 %
de SBR dans le mélange, le pourcentage de continuité est tres faible ce qui indique que le BR
forme la matrice et le SBR est dispersé sous forme de nodules. A I’inverse, entre 80 et 100 %
de SBR, le pourcentage de continuité est proche de 100 %, ce qui indique que le SBR forme
la matrice du mélange et que le BR y est dispersé sous forme de nodules. Entre 30 et 80 % de
SBR, I’indice de continuité de la phase SBR augmente progressivement indiquant que les
mélanges BR / SBR ne présentent pas de morphologie co-continue a priori. En effet, la plage
de composition pour laquelle la phase SBR est continue est trés courte et il parait difficile
d’imaginer le BR sous forme continue a ces compositions ou il sera trés largement

minoritaire.

L’extraction sélective de la phase SBR indique que des changements de morphologies
apparaissent aux alentours de 30 % et de 80 % de SBR dans le mélange. Entre ces deux
compositions, une morphologie complexe, sans co-continuité, se met en place avec passage
d’une morphologie gouttes de SBR dans une matrice BR a une matrice en SBR avec des
nodules de BR.



b. Rhéologie a I’état fondu

Des mesures dynamiques a I’état fondu ont été réalisées sur un rhéometre a déformation
imposée dans le but d’observer une éventuelle extra-élasticité a basse fréquence pour
déterminer la morphologie des mélanges. Les mesures se font en configuration plan-plan avec
des plateaux de 25 mm de diamétre et un entrefer de 2 mm environ. Des balayages en
déformation, a 80°C, sont réalisés pour déterminer le domaine de viscoélasticité linéaire de
chaque matériau. Les balayages en fréquence sont ensuite effectués a 80°C, avec une
déformation imposée de 1 %, dans une gamme de 100 a 0,01 rad.s™.

La figure 3.22 suivante montre 1’évolution du module de conservation G’ en fonction de la
fréquence pour les deux matrices élastomeres ainsi que celle de mélanges contenant 10 ou 20

% de phase dispersée.
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Figure 3.22 : Evolution du module de conservation G’ en fonction de la fréquence a 80 °C
pour les deux matrices élastomeres BR et SBR et pour les mélanges BR 90 / SBR 10 et BR 20/
SBR 80.

Dans les deux cas, c’est a dire pour la matrice BR et pour la matrice SBR, aucune extra
élasticité n’est observée a basse fréquence par rapport aux mélanges contenant respectivement
10 % de SBR (figure 3.22 (a)) et 20 % de BR (figure 3.22 (b)).

Les évolutions des modules en fonction a la fois de la fréquence et de la composition des

mélanges sont reportées sur la figure 3.23 suivante.
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Figure 3.23 : Evolution du module de conservation G’ en fonction de la fréquence et de la

composition des mélanges BR / SBR.

Malgré 1’absence d’extra élasticité observée sur les figures précédentes et dans le but de relier
le comportement rhéologique des mélanges a leurs morphologies, 1’évolution du module de
conservation G’ a basse fréquence est comparée au module prédit par le modele de Kerner

[132]. Ce modele a été décrit précédemment dans ce chapitre et il est appliqué aux mélanges

BR / SBR de la méme facon que pour les mélanges NR / SBR.
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Figure 3.24 : Evolution du module de conservation G’ a 0,01 rad.s™ et 0,1 rad.s™ en fonction

de la composition a 80 °C et comparaison avec les modules de Kerner calculés.

Aucune extra élasticité n’est observée sur la figure 3.24 entre les modules des mélanges BR /
SBR et ceux calculés grace au modele de Kerner. Les modules expérimentaux ont plutot
tendance a bien suivre ce modele. Cette absence d’extra élasticité peut provenir du temps de
relaxation particulierement long des élastomeres. La fréquence utilisée pour cette analyse est
peut étre encore trop élevée pour pouvoir voir la signature rhéologique de la morphologie des
mélanges BR / SBR. Une estimation du temps de relaxation peut étre faite en utilisant le
modele développé par Palierne [137]. Ce modele fait I’hypothése d’une morphologie gouttes /

matrice et donne le temps de relaxation A nécessaire aux nodules grace a la relation suivante :

_ R (19K +16)(2K +3 - ®(K ~1)
a 10(K +1) - 2P(5K +2)

A

Equation (3.7)
avec R : taille de la phase dispersée
Nm : Viscosité de la matrice a cisaillement nul
a : tension interfaciale entre les composants
K : rapport de viscosités = N*sgr / N*Br

@ : fraction volumique de la phase dispersée



En supposant une taille de gouttes d’environ 200 nm, une tension interfaciale entre les
composants o de 0,15 mN.m™ et une dispersion de 20 % de SBR dans une matrice BR, le
temps de relaxation A est estimé alors a 80 000 s environ . La viscosité de la matrice est fixée
aNm = 1,6.10° Pa.s et le rapport de viscosités K = 0,5 (d’aprés les analyses faites sur les
élastoméres et présentées au chapitre 2, figure 2.9). Un temps de relaxation A = 8.10° s
correspond a une fréquence de cisaillement de 7,85.10° rad.s™. Pour pouvoir observer la
relaxation des gouttes, il faudrait faire cette analyse a une fréquence de 10 rad.s™. La plage
de fréquences balayées ici est bien trop élevée pour pouvoir voir la relaxation des gouttes et
donc I’extra élasticité caractéristique des morphologies du type gouttes / matrice. Le modele
de Palierne permet aussi une estimation du module associé a la relaxation des nodules grace a

la relation suivante :

a )
G =20x=x
R (2K +3-20(Kk -1))

Equation (3.8)
avec « : tension interfaciale entre les composants
R : taille de la phase dispersée
@ : fraction volumique de la phase dispersée

K : rapport de viscosités = N*sgr / N*sr

En gardant les mémes valeurs que précédemment, on obtient une estimation du module G de
I’ordre de 200 Pa. Ce module est treés faible et ne serait vraisemblablement pas détectable,

méme a tres basse fréquence.

La rhéologie a 1’état fondu ne semble pas étre un outil d’analyse de la morphologie adapté
dans le cas des mélanges BR / SBR. En effet, il nous est impossible d’étudier ces matériaux a
une fréquence de 10 rad.s™ qui est nécessaire pour pouvoir observer la signature rhéologique
de la morphologie dans ce cas. De plus, il a été observé a plusieurs reprises dans la littérature
[43-45] une tendance a la miscibilité entre ces deux élastomeres. Cette miscibilité, méme
partielle induit stirement une morphologie extrémement fine et des interfaces entre polymeres
mal définies, voire 1’existence d’une interphase. Cette interphase empécherait 1’utilisation de

la rhéologie a I’état fondu pour 1’étude de la morphologie des mélanges BR / SBR.



C. Calorimétrie différentielle a balayage (DSC)

Tous les mélanges réalisés ont été analysés en DSC. Les mesures sont réalisées sous balayage
d’hélium (25 mL.min™) et les échantillons de 2 a 3 mg environ sont placés dans des capsules
en aluminium, non hermétiques. Les matériaux sont alors soumis a un cycle de températures.
La premiére partie du cycle a pour but d'effacer I'histoire thermomécanique de 1'échantillon :
descente de 20 °C a -170 °C puis montée de -170 °C a 100 °C a la vitesse de 10 °C.min™". Les
températures de transition vitreuse (Tg) ainsi que la température de cristallisation du BR sont
mesurées durant la seconde partie du cycle : descente de 100 °C a -170 °C puis montée de
-170 °C & 100 °C a la vitesse de 10 °C.min™".

Les thermogrammes obtenus sont ensuite analysés grace au logiciel d’exploitation TA

Universal Analysis.

La figure 3.25 suivante montre 1’évolution des températures de transitions vitreuses Tg BR et
Tg SBR et de la température de cristallisation Tc du BR en fonction de la composition du

mélange.
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Figure 3.25 : Evolution des températures de transitions vitreuses Tg BR et Tg SBR et de la
température de cristallisation Tc BR en fonction de la composition des mélanges BR / SBR.

Les lignes pointillées sont seulement des guides pour les yeux.



La superposition des signaux de Tg SBR et de Tc BR observée rend 1’interprétation des
résultats tres difficile. Il est délicat de savoir si le signal mesuré est dii a la cristallisation du
BR ou bien a la transition vitreuse du SBR. Des tendances sont tout de méme visibles sur
cette figure. Tout d’abord, la Tg BR est constante quelle que soit la composition du mélange.
En revanche, une diminution de Tg SBR est observée quand la quantité de BR augmente dans
le mélange. Cette légere évolution peut provenir d’une miscibilité partielle entre les deux
élastomeres. Cependant, cette tendance a la miscibilité n’est pas visible sur la Tg BR. Cette
diminution de Tg SBR observée est peut-étre due a la convolution des deux signaux, a savoir
celui de Tg SBR et celui de Tc BR.

Enfin, une forte chute de Tc BR est observée lorsque la quantité de SBR augmente dans le
mélange. Cette tendance de Tc BR a été observée pour différentes vitesses d’analyses de

DSC. Les résultats sont présentés sur la figure 3.26 suivante :
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Figure 3.26 : Evolution de la température de cristallisation Tc BR en fonction de la

composition et de la vitesse d’analyse DSC.

Deux phénomenes peuvent étre a ’origine de cette chute de Tc BR : une cristallisation
fractionnée [138] du BR ou une miscibilité entre les composants. Dans le premier cas, qui a
été observé pour les mélanges NR / BR [3], il s’agit d’un phénoméne morphologique qui
parait assez improbable car la chute de Tc est tres marquée des 10 % de SBR dans le mélange.

A un si faible taux, le SBR ne peut pas étre sous forme continue et entrainer une cristallisation



fractionnée du BR. La seconde hypotheése est une miscibilité entre les composants. Cela parait
en accord avec la bibliographie [43-45]. Dans le but de confirmer cette hypothese, des
mélanges a 1’état liquide ont été réalisés. L’état liquide permet une miscibilité maximale entre
les composants et si la chute de Tc BR est de nouveau observée, ceci confirmera la miscibilité
partielle entre le BR et le SBR.

En pratique, 1g de mélange a été réalisé dans du toluene a température ambiante et sous
agitation modérée. Une fois les élastomeres dissous, le toluéne est éliminé a 80°C sous vide

pendant 24h. La figure 3.27 montre 1’évolution de Tc BR en fonction du mélangeage.
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Figure 3.27 : Effet de la réalisation du mélange sur la température de cristallisation Tc BR.

La premieére information tirée de cette figure est que la Tc BR chute de la méme facon pour
les mélanges préparés en voie solvant dés 10 % de SBR dans le mélange. La miscibilité
partielle entre le BR et le SBR est donc confirmée. La seconde observation est que dés 20 %
de SBR dans le mélange, le signal de cristallisation est divisé en plusieurs signaux lors de
I’analyse DSC.

Seule une quantité fixe de SBR peut se dissoudre dans la matrice BR et ainsi faire varier sa
température de cristallisation. Or, sur la figure 3.26, la chute de Tc BR se poursuit quelle que
soit la composition du mélange. Il y a donc plusieurs phénomenes mesurés dans ce signal de
Tc. Afin d’affiner cette conclusion, les enthalpies de cristallisation mesurées ont été

comparées : AH;s diminue avec la composition comme présenté sur la figure suivante :
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Figure 3.28 : Evolution de I’enthalpie de cristallisation du BR en fonction de la composition

du mélange BR / SBR.

La mesure de Tc en DSC n’est donc pas « correcte », car elle n’est pas a enthalpie constante,
et nous permet seulement de montrer la miscibilité partielle entre le BR et le SBR. Cette
diminution de 1’enthalpie de cristallisation indique qu’il existe une compétition entre la
cinétique de cristallisation du BR et la cinétique de régulation de la température de I’appareil
DSC. La cinétique de formation des cristaux de BR doit étre plus lente que la vitesse de la
rampe de température de la DSC (10 °C.min™), d’oli une enthalpie de cristallisation qui

diminue. Aucune information sur la morphologie des mélanges ne peut donc en étre tirée.

d. Microscopie électronique en transmission

Les coupages BR / SBR non chargés ont été analysés par microscopie électronique en
transmission. Afin de créer un contraste entre les deux matériaux, qui n’existe pas
naturellement, plusieurs techniques sont envisagées. La premiere est d'ultra-cryomicrotomer
avec un couteau en diamant les échantillons a une température comprise entre les Tg des
matériaux [26], soit -80 °C dans notre cas. A cette température, le SBR (Tg = -48 °C) sera

plus rigide que le BR (Tg = -107 °C) et pourra étre coupé plus fin. Il apparaitra ainsi plus clair



sur les clichés par comparaison avec le BR. La seconde idée est d'utiliser un produit chimique
qui va se fixer sur I'un des constituants du mélange et pas sur l'autre. Dans notre cas, des
essais ont été menés avec du tetra-oxyde de ruthénium RuOy,, qui réagit préférentiellement
avec les cycles aromatiques. Les coupes sont ensuite observées sous une tension
d’accélération de 200 kV.

La méthode qui consiste a couper a une température comprise entre les deux Tg est simple a
mettre en ceuvre mais lorsque le polymere ayant la Tg la plus basse est majoritaire dans le
mélange, il est difficile de faire des coupes fines et d'observer la morphologie. L'utilisation du
marqueur RuO,4 n'a pas permis d'améliorer le contraste entre les deux phases : il se peut qu'il
réagisse tres vite avec les cycles aromatiques du SBR mais également avec les doubles
liaisons du BR. La figure 3.29 suivante montre deux exemples des clichés obtenus pour les
mélanges BR / SBR. Malgré la préparation des échantillons a -80 °C, aucun contraste de

phase n’est observé et la morphologie est totalement invisible.

2 microns 2 microns

BR 10 SBR 90 BR 90 SBR 10

Figure 3.29 : Clichés MET obtenus pour deux mélanges BR / SBR.
De nombreuses tentatives ont été menées mais n’ont pas permis d’obtenir des clichés de

bonne qualité. La miscibilité partielle entre le BR et le SBR pourrait étre a 1’origine de cette

absence de contraste et de la taille tres réduite des phases.

Chapitre 3 : Caractérisation de la morphologie des coupages non chargés 3-37



e. Rhéologie a I’état solide

Des mesures dynamiques a 1'état solide ont été menées sur un rhéometre a déformation
imposée de type ARES, avec une configuration torsion rectangulaire. Les échantillons, sous
forme de barreau de dimensions 30x10x2 mm®, ont été préparés par compression a 110 °C
pendant 1 heure et sous 180 bars. Ils sont ensuite refroidis et découpés aux dimensions
désirées. Le balayage en température auquel sont soumis les échantillons est effectué dans
leur domaine de viscoélasticité linéaire, a une fréquence de 1 rad.s™ et a déformation imposée.
Dans le but d’observer la température de cristallisation du BR (ainsi décorrélée de la Tg SBR
contrairement a ce qui a été observé en DSC), les échantillons subissent d’abord une trempe
dans I’azote liquide avant leur mise en place dans le rhéometre. Ils sont ensuite soumis a un
balayage en température de -130 °C jusqu'a 0 °C a la vitesse de 2 °C.min™". La déformation
imposée est de 0,3 %, puis lorsque le signal du couple est inférieur a 200 N.m, la mesure est
effectuée par le second capteur, beaucoup plus sensible aux faibles couples. La trempe avant
analyse est nécessaire pour pouvoir observer la cristallisation lors du balayage en température.
La vitesse de refroidissement du rhéometre n’étant pas suffisante, méme avec 1’utilisation de
la fonction « rapid cooling », si I’échantillon est placé dans les mors a température ambiante
puis refroidi a -130 °C, le BR cristallise pendant cette mise a température et aucun signal n’est
observé pendant 1’analyse.

Tous les coupages sont analysés dans ces conditions et les modules de conservation et de

perte mesurés sont représentés sur la figure 3.30 suivante :
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Figure 3.30 : Evolution des modules élastiques G’ (a) et des modules de perte G’’ (b) en

fonction de la température et de la composition du mélange.

Par souci de clarté, seules quelques compositions sont représentées sur la figure précédente.
Les transitions o du BR et du SBR sont tres nettement visibles avec Ta BR = -96 °C environ
et Ta SBR = -42 °C environ. Les transitions o sont repérées sur la figure précédente par une
forte diminution des modules. La cristallisation du BR est également repérée grace a
I’augmentation des modules qui intervient juste apres la transition a. D’apres 1’évolution de
ces modules une Tc BR de -79 °C est mesurée (pic de tand). Les mélanges majoritaires en BR
présentent la méme évolution des modules que celle du BR 100 et ceux majoritaires en SBR
ont la méme allure que celle observée pour le SBR 100. Les signaux correspondants aux
mélanges intermédiaires, c’est a dire BR 60 / SBR 40 et BR 40 / SBR 60, résultent d’une
superposition des signaux des deux élastomeres : les transitions o et la cristallisation sont
moins visibles. Les angles de perte correspondants sont représentés sur la figure 3.31

suivante :
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Figure 3.31 : Evolution de I’angle de perte tand en fonction de la température et de la

composition des mélanges.

Un déplacement des maxima de tand correspondant aux températures des transitions o est
observé sur le graphique précédent. La Ta BR a tendance a augmenter pour des compositions
minoritaires en SBR alors que la Ta SBR a tendance a diminuer pour des compositions
minoritaires en BR. Cette tendance au rapprochement des deux Ta, associée a la transition
vitreuse Tg des matériaux, est la signature de la miscibilité partielle des deux élastomeres. Par
contre, lorsque la quantité de SBR augmente dans le mélange, la Ta du BR a tendance a se
déplacer vers les basses températures. La figure 3.32 suivante montre ces évolutions des

températures caractéristiques en fonction de la composition.
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Figure 3.32 : Evolution des températures Ta et Tc BR en fonction de la composition du

mélange. Les lignes pointillées sont seulement des guides pour les yeux.

La chute de Ta SBR quand la quantité de BR augmente est trés nettement visible sur la figure
précédente ce qui confirme la miscibilité partielle entre les deux élastomeres et la création
d’une interphase entre les deux élastomeres. L’augmentation de Ta BR quand la quantité de
SBR augmente est beaucoup moins marquée, avec seulement une augmentation de 2 °C entre
0 et 10 % de SBR dans le mélange. Ce phénomeéne est superposé a un second déja observé
dans le cas des mélanges NR / SBR avec une diminution de Ta quand la quantité de SBR
augmente dans le mélange. En effet, entre O et 35 % de SBR environ, la Ta BR est quasiment
constante a -96 °C. Entre 35 et 70 % de SBR, cette température diminue jusqu’a -104 °C pour
ensuite rester constante. Cette évolution de Ta BR est semblable a celle observée
précédemment pour le NR (voir figure 3.11) et est liée a des changements morphologiques.
De la méme maniére, le coefficient de dilatation du BR est plus élevé que celui du SBR (
ORR= 6,69.10'4 K' et OSBR = 6,60.10'4 K'l) et la diminution de Ta observée provient d’un état
de dépression subie par les nodules de BR. Cette variation peut étre estimée grace a 1’équation
3.3 en considérant des nodules de BR dans une matrice SBR. En prenant une valeur de 0,5
pour le coefficient de Poisson 11, les valeurs de la littérature pour a [130], et en considérant E
= 3G’ (soit Epr = 3><5,37.108 Pa et Eggr = 3% 1,05.109 Pa), la valeur de la dépression subie par
les nodules est estimée a 55,8 MPa. En associant la transition o a la transition vitreuse et en

sachant que 1’évolution de la transition vitreuse pour le polyisoprene en fonction de la



pression est de dTg/dP = 0,24°C.MPa™ [134], une estimation de la variation de Tg BR et donc
de Ta BR est obtenue a ATagr = 13,4°C. La encore, la valeur est 1égérement surestimée par
rapport a ce qui est observé expérimentalement mais 1’ordre de grandeur est tout a fait

satisfaisant.

Ces variations de Ta BR indiquent que de 0 a 35 % de SBR environ, des nodules de SBR sont
dispersés dans une matrice en BR et que de 70 a 100 % de SBR, le BR se trouve sous forme
de nodules dans une matrice en SBR. Entre ces deux compositions et morphologies de type
gouttes / matrice, le passage d’une matrice BR a une matrice SBR va se faire progressivement
avec coexistence de domaines confinés et continus. D’apres ’extraction sélective du SBR,

cette transition se fait sans passage par une morphologie co-continue.

La figure 3.32 montre également 1’évolution de Tc BR lors de ces analyses rhéologiques a
I’état solide. Une augmentation de cette température de cristallisation est observée lorsque 10
% de SBR sont introduits dans le BR. Ceci constitue une preuve de plus de la miscibilité entre
les composants. La Tc BR est ensuite stable jusqu’a 35 % de SBR environ a -75 °C. Une
augmentation est ensuite observée et provient d’un changement de morphologie. Un
phénomene de cristallisation confinée se met en place pour ces compositions. Les nodules de
SBR entourés d’une interphase grossissent lorsque la quantité de SBR augmente dans le
mélange. En augmentant de taille, ces nodules vont créer des zones isolées de BR qui vont
cristalliser a plus haute température que la matrice. A partir de 35 % de SBR dans le mélange,
les nodules de SBR vont commencer a coalescer pour créer des zones continues en SBR et la

matrice BR va se rompre en nodules entourés d’interphase.

La rhéologie a 1’état solide permet donc de construire un scénario de la morphologie adoptée
par les mélanges BR / SBR. D’apres la figure 3.32, trois domaines de morphologies

différentes sont envisagés selon les variations de Ta BR.

De 0 a 35 % de SBR : une légere augmentation de Ta BR et Tc BR est observée des 1’ajout de
10 % en masse de SBR dans le mélange. Cela traduit la miscibilité partielle entre les
composants. Une faible quantité de SBR est dissoute dans la matrice BR. Ensuite, Ta BR et
Tc BR sont constantes jusqu’a 35 % de SBR environ dans le mélange. Des nodules de SBR
entourés d’une interphase BR / SBR sont dispersés dans une matrice BR ou une faible

quantité de SBR est dissoute.



De 35 a 70 % de SBR : une diminution continue de Ta BR due a la différence de valeur des
coefficients de dilatation est observée. Quand la quantité de SBR augmente, les zones
continues de BR deviennent de plus en plus confinées et des nodules de BR apparaissent.
L’augmentation de Tc BR a partir de 35 % de SBR confirme 1’apparition de nodules de BR
avec un phénomeéne de cristallisation confinée [138]. Les nodules de SBR entourés de
I’interphase commencent a coalescer et vont petit a petit devenir la phase continue. Dans ce
domaine, une augmentation continue du signal de Ta SBR est observée. Ce signal serait en
fait composé de deux signaux trés proches et inséparables : un pour la Ta SBR et un pour
I'écorce de BR / SBR. Plus la quantité de SBR augmente dans le mélange, plus le signal T«
SBR devient prépondérant et on se rapproche de la Ta du SBR pur. Entre 35 et 70 % de SBR,
les nodules de SBR grossissent et vont coalescer. Une inversion de phase progressive a lieu

dans ce domaine de composition.

De 70 a 100 % de SBR : la Ta BR est constante et a un niveau inférieur a Ta BR pur. Cette
différence résulte d’une dilatation thermique contrainte par le SBR sur les nodules de BR et
ce, a cause des coefficients de dilatation thermiques qui différent pour les deux élastomeéres
[133], [139-141]. La Ta du signal global (Ta SBR et Ta BR / SBR) augmente jusqu'a Ta
SBR pur. Dans ce domaine de composition, le SBR devient matrice avec des petits nodules de

BR entourés d'une écorce BR / SBR.

3. Bilan sur la morphologie des mélanges BR / SBR non chargés

La morphologie des coupages BR / SBR non chargés et non vulcanisés a été étudiée grace a
de nombreuses techniques mais c’est I’outil mis en place avec le mélange NR / SBR, a savoir
I’évolution de Ta en rhéologie a 1’état solide, qui fournit le plus d’informations.

Les mesures dynamiques de rhéologie a 1’état solide montrent trois zones distinctes selon la
composition des mélanges et ces mémes frontieres sont observées avec les autres techniques
d’analyse.

De 0 a 35 % de SBR environ, le BR se trouve sous forme de matrice mais avec une tres petite
quantité de SBR dissoute dans celle-ci. Le SBR est dispersé sous forme de nodules. Cette

hypothése est confirmée par la dissolution sélective qui montre un pourcentage de continuité



de la phase SBR nulle ou quasiment. La miscibilité partielle des composants a été mise en
avant par les analyses DSC et I’évolution de Tc BR.

A partir de 35 % de SBR, plusieurs indicateurs varient. La Tc BR augmente, ce qui traduit un
phénoméne morphologique de cristallisation confinée. A partir de cette composition, des
zones de matrice de BR vont se retrouver confinées a cause de la coalescence des gouttes de
SBR qui grossissent. Cette coalescence est aussi mise en avant par 1’extraction sélective ou
I’on voit le pourcentage de continuité de la phase SBR augmenter a partir de 30 % de SBR.
Entre 35 et 70 % de SBR environ, une diminution de Ta BR est observée, de -8 °C. Cette
diminution de Ta BR est expliquée par un état de dépression au sein des nodules de BR qui
est di a la différence entre les coefficients de dilatation des deux élastomeres. Une
augmentation de Ta SBR est également observée ce qui confirme la présence d’une
interphase autour des nodules et la miscibilité partielle.

Enfin, pour des compositions en SBR de 70 a 100 % en masse, la continuité de la phase SBR
donnée par ’extraction sélective indique que la matrice est formée par le SBR. A I’intérieur
de cette matrice, une dispersion de nodules de BR entourés d’interphase est observée. Les
nodules de BR sont confirmés par la Ta BR qui est inférieure a celle mesurée quand celui-ci
est sous forme matrice et I’augmentation de Tat SBR montre la présence de 1’interphase.

Les expériences menées ne montrent pas 1’existence d’une phase de co-continuité et aucune
image de ces morphologies n’a pu étre obtenue, que ce soit par microscopie électronique ou a

force atomique.

Le schéma suivant résume le mécanisme retenu pour les mélanges BR / SBR non chargés,

non vulcanisés.
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Figure 3.33 : Schéma récapitulatif de la morphologie des mélanges BR/SBR.
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II1. Bilan sur la morphologie des mélanges d’élastomeéres non

chargés

La morphologie de deux mélanges d’élastomeres non chargés et non vulcanisés a pu étre
décrite sur I’ensemble du domaine de composition. Les techniques d’analyse décrites dans la
bibliographie ont été utilisées avec plus ou moins de succes et un nouveau descripteur des
limites de domaines de morphologies a été identifié en la température de la transition a. Des
morphologies différentes ont été décrites pour les deux types de mélanges malgré des

structures chimiques proches entre les trois élastomeres étudiés.

Les coupages NR / SBR présentent des morphologies de type gouttes / matrice pour des
compositions comprises entre 0 et 25 % de SBR dans le mélange ainsi qu’entre 65 et 100 %.
Entre ces compositions, une morphologie semblable a de la co-continuité a été identifiée mais
non confirmée car les images de microscopie électronique en transmission sont seulement en
deux dimensions.

L’extraction sélective et les mesures de rhéologie dynamique a 1’état fondu n’ont donné aucun
résultat pertinent. Les structures chimiques trés proches ainsi que des temps de relaxation tres
longs peuvent étre a I’origine de ce manque de résultat par 1’intermédiaire de ces techniques
couramment utilisées dans la littérature.

En revanche, ce scénario a pu étre observé directement grace aux images fournies par la
microscopie électronique en transmission. Ces images ont d’ailleurs permis la confirmation de
ce qui avait été déduit de 1’évolution de Ta NR en rhéométrie a 1’état solide. La diminution de
Ta en torsion rectangulaire due a la différence entre les valeurs des coefficients de dilatation
des élastoméres nous a permis d’identifier les limites des domaines présentant des

morphologies de type gouttes / matrice.

Ce nouveau descripteur a montré toute son utilité dans le cas des mélanges BR / SBR. En
effet, aucune observation directe de la morphologie de ces coupages n’a pu étre obtenue, que
ce soit par microscopie électronique ou par microscopie a force atomique. Les mesures
dynamiques a 1’état fondu n’ont pas révélé d’extra élasticité a basse fréquence car les temps
de relaxation des polymeres étudiés sont beaucoup plus longs que ceux atteints lors de ces
manipulations. L’extraction sélective a été limitée a la seule extraction du SBR par manque de

solvant sélectif pour le BR, les structures chimiques de ces deux élastomeres étant trop



similaires. Par cette technique, il a été montré que le SBR était sous forme dispersée jusqu’a
30 % environ et sous forme continue a partir de 80 % dans le mélange. A partir de 30 %,
I’indice de continuité de la phase SBR augmente tres progressivement ce qui indique le début
de la coalescence des nodules de SBR et 1’absence de co-continuité. Les mesures DSC ont
montré une miscibilité partielle entre les deux élastomeres, qui peut aussi expliquer le manque
de contraste en microscopie et la difficulté a trouver des solvants sélectifs pour ces mélanges.
Les mesures dynamiques a 1’état solide ont montré une évolution de Ta BR similaire a celle
observée précédemment pour le NR. Une dispersion de nodules de SBR dans une matrice BR
est donc identifiée jusqu’a 35 % de SBR dans le mélange et une dispersion de nodules de BR
dans une matrice SBR est repérée pour des mélanges contenant 70 % de SBR et plus. La
miscibilité a également été confirmée par les variations de Ta SBR et Tc BR ainsi que
I’absence de co-continuité grace a la cristallisation confinée identifiée par 1’évolution de Tc

BR.

L’utilisation de T comme descripteur des morphologies est simplement basée sur 1’existence
d’une différence entre les valeurs des coefficients de dilatation des deux composants du
mélange. Cet outil a été testé sur les coupages NR / BR étudiés précédemment [26]. La courbe
3.34 suivante montre 1’évolution des températures de relaxation o obtenue par les mesures

dynamiques a 1’état solide de ces mélanges dans des conditions semblables aux notres.
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Figure 3.34 : Evolution des températures Ta en fonction de la composition du mélange. Les

lignes pointillées sont seulement des guides pour les yeux.



Une variation similaire pour Ta BR en fonction de la composition est observée. Cependant le
phénomeéne s’aveére un peu moins marqué que pour les mélanges étudiés ici. Ceci provient du
fait que la différence entre les coefficients de dilatation du BR et du NR est tres faible. En
effet, les valeurs de la littérature donne un coefficient a plus élevé pour le NR que pour le BR
mais la différence est encore plus faible que dans le cas des mélanges BR / SBR et NR / SBR
(agr = 6,70.10° K et ang = 6,69.10'4 K1 [130]). En revanche, les mesures effectuées en PVT
donne un coefficient plus élevé pour le BR que pour le NR.

Ces variations de Ta BR indiquent que des changements de morphologies apparaissent pour
des compositions en NR d’environ 30 et 80 %. Portal et al. avaient montré les limites des

morphologies gouttes / matrice aux alentours de 35 et 70 % de NR.

Les limites données par les variations de Ta BR sont donc cohérentes avec les conclusions
faites précédemment et justifient 1’utilisation de Ta comme nouveau descripteur de la
morphologie des mélanges de polymeres, tres utile dans le cas ou des images directes ne
peuvent étre obtenues. La seule condition est qu’il existe une différence entre les valeurs des

coefficients de dilatation des deux composants.






Chapitre 4

Meélanges d’élastomeres chargés en noir de

carbone







Les coupages NR / SBR et BR / SBR étudiés dans le chapitre précédent, ont été chargés en
noir de carbone N234 a deux taux différents. Il s’agit d’étudier 1’effet du noir de carbone sur
la morphologie des mélanges crus ainsi que de détecter une éventuelle localisation
préférentielle de la charge dans 1’un ou I’autre des élastomeéres. Les techniques de détection de
la morphologie mises en place sur les mélanges non chargés ont été utilisées : rhéologie a
1’état solide, DSC et MET. De nouvelles méthodes ont été mises en place pour la détection de

la ségrégation de la charge.

I. Effet de la présence de charges sur la morphologie

1. Mélanges NR / SBR chargés

a. Réalisation des mélanges

Les mélanges en phase fondue ont été réalisés dans un mélangeur interne de type HAAKE
Rheomix 600 dans les mémes conditions que les coupages non chargés : la température de la
chambre est fixée a 80 °C, la vitesse de rotation a 32 rpm, le coefficient de remplissage est de
70 % et le temps de mélangeage est fixé a 10 minutes. La gamme de composition s’étend de
100 % en masse de NR a 100 % en masse de SBR, tous les 20 %. Les mélanges ont été
réalisés a deux taux de charges différents : 5 pce et 50 pce (pce = Pour Cent Elastomere), ce
qui correspond respectivement a 5 et 33 % en masse. D’un point de vue pratique, pour les
mélanges chargés a 5 pce de N234, le noir est introduit dans le mélangeur interne a 2 minutes
de mélangeage. Dans le cas des mélanges chargés a 50 pce de N234, le noir est introduit en
trois fois dans le mélangeur entre 2 et 5 minutes.

La figure suivante présente 1’évolution du couple lors de 1’étape de mélangeage (pour les

mélanges chargés a 50 pce).
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Figure 4.1 : Evolution du couple lors de la réalisation des mélanges NR / SBR chargés a 50

pce de N234.

En fin de mélange, un couple légérement plus élevé pour les mélanges majoritaires en SBR
est observé par rapport aux mélanges majoritaires en NR, ce qui avait déja été observé pour
les mélanges non chargés. Cependant, aucune information sur la morphologie des mélanges

ne peut étre déduite.

b. Microscopie électronique en transmission

* Mélanges chargés a 5 pce

Les coupages NR / SBR chargés a 5 pce de N234 ont été observés en microscopie
électronique en transmission, sous une tension d’accélération de 200 kV, apres avoir été
préparés par ultra-cryomicrotomie a -120 °C avec un couteau en diamant. Les clichés obtenus

sont présentés sur la figure suivante :



(a) 500 nm “ | (b) 500 nm

(C) 500 nm (d) 500 nm

(e) 500 nm (f) 500 nm

Figure 4.2 : Clichés MET des mélanges NR / SBR chargés a 5pce de N234 : (a) NR 100, (b)
SBR 100, (c) NR20 / SBR80, (d) NR40 / SBR60, (e) NR60 / SBR40 et (f) NR80 / SBR20.
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La morphologie observée pour les coupages non chargés (voir figure 3.12) est de nouveau
observée sur les clichés précédents. Une dispersion de nodules de NR clairs dans une matrice
SBR plus foncée est observée sur la figure 4.2 (c), en arriere plan du noir de carbone. A
I’inverse, des nodules de SBR foncés sont dispersés dans une matrice NR plus claire sur la
figure 4.2 (f), toujours en arriére plan du noir de carbone. Pour les compositions
intermédiaires, la morphologie observée est composée de zones plus ou moins continues et le
passage d’une matrice SBR a une matrice NR est visible.

D’apres ces clichés de microscopie électronique en transmission, 1’ajout de 5 pce de noir de
carbone N234 ne semble pas modifier la morphologie adoptée par les mélanges tout au long

de la gamme de composition.
* Mélanges chargés a 50 pce
De la méme facon, les mélanges chargés a 50 pce de noir de carbone ont été observés en

microscopie électronique en transmission, dans les mémes conditions d’observation et de

préparation. Les clichés obtenus sont présentés sur la figure 4.3 suivante :



(a) 500 nm (b) 500 nm

(e) 500 nm (D 500 nm

Figure 4.3 : Clichés MET des mélanges NR / SBR chargés a 50 pce de N234 : (a) NR 100, (b)
SBR 100, (c) NR20 / SBR80, (d) NR40 / SBR60, (e) NR60 / SBR40 et (f) NR80 / SBR20.
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Pour les mélanges chargés a 50 pce de N234, la morphologie n’est plus visible sur les clichés
présentés ci-dessus. Seul le noir de carbone est visible et occupe tout le premier plan des
clichés. Ces clichés peuvent étre comparés a ceux obtenus pour des mélanges NR 70 / BR 30,
chargés a 20 et 50 pce de N324. Malgré une quantité de noir de carbone importante dans ces

coupages, la localisation préférentielle de la charge pour la matrice NR ainsi que la

morphologie nodulaire sont clairement visibles.

500 nm 100 nm

(a) (b)
Figure 4.4 : Clichés MET des mélanges NR 70 / BR 30 chargés a 20 pce (a) et 50 pce (b) de
N234 [3].
C. Rhéologie a I’état solide

Dans le chapitre 3, la morphologie des mélanges NR / SBR non chargés a été mise en
évidence grace aux images de microscopie électronique en transmission mais également grace
aux variations de la Ta NR observées lors des analyses en torsion rectangulaire. Dans le but
de voir une éventuelle modification de la morphologie des mélanges due a I’introduction du
noir de carbone, des mesures dynamiques a 1'état solide ont été menées sur un rhéometre a
déformation imposée de type ARES, avec une configuration de torsion rectangulaire. Les
échantillons, de mémes dimensions qu’auparavant, ont été préparés de la méme facon. Le
balayage en température se fait entre -100 et 0 °C a la vitesse de 2 °C.min™". La fréquence de

sollicitation est fixée a 1 rad.s™ et la déformation imposée aux échantillons est de 0,3 % pour



les mélanges chargés a 5 pce et de 0,1 % pour les mélanges chargés a 50 pce de N234. La

figure 4.4 suivante présente 1’évolution du module de conservation G’ et de tané en fonction

de la température et de la quantité de charge pour les deux élastomeres :
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Figure 4.4 : Evolution des modules de conservation G’ et de I’angle tané pour les deux

élastomeres NR et SBR en fonction de la température et du taux de charge.

L’introduction de noir de carbone dans le NR ou le SBR ne modifie pas la température de la

transition o d’apres les courbes précédentes. Les maxima des pics de tand (figure 4.4 (b) et

(d)) ne sont pas déplacés en température avec 1’ajout de noir de carbone. Seule une

augmentation des modules G’ (figure 4.4 (a) et (c)) entrainant une forte diminution du pic de

tand est observée, ce qui est tout a fait cohérent avec 1’effet renforcant du noir de carbone.



Les coupages ont ainsi été analysés sur toute la gamme de composition et 1’évolution des

températures Ta en fonction de la composition est reportée sur la figure suivante :
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Figure 4.5 : Evolution des températures Ta en fonction de la composition des mélanges NR /

SBR et du taux de noir de carbone.

Une variation des températures Ta similaire a celle observée pour les mélanges non chargeés,
quel que soit le taux de noir de carbone, est constatée. Le nombre de points est certes limité
mais 1’ajout de noir de carbone N234 dans les mélanges NR / SBR ne semble pas avoir d’effet
sur les descripteurs de la morphologie. Ceci est également en accord avec les images de
microscopie électronique obtenues (voir figure 4.2). On peut donc supposer que cette

morphologie reste inchangée malgré 1’introduction de charges dans les coupages.

2. Mélanges BR / SBR chargés

a. Réalisation des mélanges

Les mélanges BR / SBR chargés en noir de carbone N234 sont réalisés en phase fondue dans

les mémes conditions que les mélanges NR / SBR. Des mélanges chargés a deux taux



différents sont réalisés, a savoir 5 et 50 pce de N234. L’évolution du couple pendant la

réalisation des mélanges chargés a 5 pce est représentée sur la figure 4.6 suivante :
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Figure 4.6 : Evolution du couple lors de la réalisation des mélanges BR / SBR chargés a 5

pce de N234.

Le couple mesuré pour les mélanges chargés a 5 pce de N234 est inférieur a celui mesuré pour
un taux de charges de 50 pce mais aucune différence significative n’est observée entre les

différentes compositions.

b. Calorimétrie différentielle a balayage

L’évolution de la température de cristallisation du BR mesurée en DSC a été utile dans la
compréhension des morphologies adoptées par les mélanges BR / SBR non chargés. Les
mélanges chargés sont donc analysés par cette technique dans les mémes conditions. Les
échantillons subissent deux cycles de température entre -170 °C et 100 °C a la vitesse de 2
°C.min" sous un flux d’hélium (25 mL.min™). L’évolution de la température de cristallisation
du BR en fonction de la composition et du taux de charge est reportée sur la figure 4.7

suivante :
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Figure 4.7 : Evolution de Tc BR en fonction de la composition et du taux de charge.

Lorsque le noir de carbone est ajouté aux mélanges BR / SBR, des températures de
cristallisation plus élevées sont mesurées. Ceci provient probablement de 1’effet nucléant
induit par la présence de charges. En revanche, la Tc BR diminue de la méme facon pour les
mélanges chargés que pour les mélanges non chargés. La chute de Tc BR, retrouvée pour les
mélanges chargés, laisse penser que les phénomeénes de miscibilité partielle et de

cristallisation confinée ne sont pas perturbés par 1’ajout de charge.

C. Rhéologie a I’état solide

Le principal descripteur de la morphologie des mélanges BR / SBR non chargés a été la
variation de Ta mesurée par spectroscopie dynamique a 1’état solide. Ces analyses sont donc
répétées sur les mélanges chargés. Les échantillons, préparés de la méme maniere, sont
également trempés dans 1’azote liquide avant analyse pour pouvoir détecter le signal de Tc
BR pendant le balayage en température qui est réalisé entre -130 et 0 °C. La fréquence est
fixée a 1 rad.s™ et la déformation a 0,3 % pour les mélanges chargés a 5 pce et 0,1 % pour les
mélanges chargés a 50 pce de N234. L’effet du noir de carbone sur les deux élastomeéres purs

est d’abord analysé, comme reporté sur la figure 4.8 suivante.
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Figure 4.8 : Evolution des modules de conservation G’ et de I’angle tané pour les deux

élastomeéres BR et SBR en fonction de la température et du taux de charge.

L’introduction de noir de carbone dans le BR ou le SBR ne modifie pas la température de la
transition o d’aprés les courbes précédentes. Les maxima des pics de tand (figure 4.8 (b) et
(d)) ne sont pas déplacés en température avec 1’ajout de noir de carbone. Seule une
augmentation des modules G’ (figure 4.8 (a) et (¢)) entrainant une diminution du pic de tan
est observée. La encore, ce phénomeéne est cohérent avec 1’effet renforcant de la charge.

Les coupages ont ainsi été analysés sur toute la gamme de composition et 1’évolution des

températures Ta en fonction de la composition est reportée sur la figure suivante :
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Figure 4.9 : Evolution des températures Ta en fonction de la composition des mélanges BR /

SBR et du taux de noir de carbone.

La encore, la variation des températures Ta des mélanges chargés en noir de carbone N234 est
similaire a celle observée pour les coupages non chargés. La chute de Ta SBR est comparable
a celle du SBR non chargé quelle que soit le taux de N234. Le phénomeéne est un peu moins
marqué sur la Ta BR. En effet, la diminution de Ta BR pour les mélanges chargés a 50 pce de
N234 est atténuée, probablement par la présence de la charge. La signature mécanique de
I’effet de dilatation est masqué par le renforcement dii a la présence de 50 pce de noir de
carbone. On peut tout de méme penser que la morphologie semble inchangée par

I’introduction de noir de carbone dans les mélanges.

Pour les deux coupages étudiés, I’introduction du noir de carbone ne semble pas modifier la
morphologie adoptée par les élastomeres et étudiée au chapitre précédent. Les images de
microscopie électronique en transmission ainsi que les analyses en rhéologie a 1’état solide et
en DSC montrent des phénomenes comparables a ceux observés dans le cas des mélanges non
chargés. Cependant, le nombre de mélanges étudiés ici est plus faible. Une étude plus
approfondie de ces mélanges chargés permettrait de conclure de facon plus catégorique sur

I’effet de I’introduction du noir de carbone sur la morphologie des mélanges.



I1. Localisation du noir de carbone dans les mélanges

d’élastomeres

1. Observation microscopique

La méthode la plus directe pour localiser les charges dans les mélanges de polymeres reste
’observation microscopique [48], [49], [72-75]. Dans le cas de nos mélanges d’élastomeres,
seuls les mélanges chargés a 5 pce ont été utilisés pour détecter la localisation de la charge.
En effet, les clichés des mélanges contenant 50 pce de N234 sont saturés en noir de carbone et

aucune localisation préférentielle n’est repérable.

a. Mélanges NR / SBR

Les clichés obtenus pour les coupages NR / SBR préparés par ultra-cryomicrotomie a -120 °C
avec une couteau en diamant et observés sous une tension d’accélération de 200 kV sont
présentés sur la figure 4.10 suivante. Ces clichés ont déja été présentés précédemment (figure

4.2), mais sont de nouveau présentés ici par souci de confort de lecture.



(a) 500 nm (b) 500 nm

(C) 500 nm (d) 500 nm

(e) 500 nm (f) 500 nm

Figure 4.10 : Clichés MET des mélanges NR / SBR chargés a 5pce de N234 : (a) NR 100, (b)
SBR 100, (c) NR20 / SBR80, (d) NR40 / SBR60, (e) NR60 / SBR40 et (f) NR80 / SBR20.
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L’observation des clichés MET ameéne a conclure que le noir de carbone est réparti de fagon
homogene dans les mélanges NR / SBR. En effet, des particules de noir de carbone sont
clairement identifiées a la fois dans des zones claires correspondant au NR et dans des zones
plus foncées correspondant au SBR (voir figure 4.10 (d) et (f) en particulier). Un masque de
charges semble superposé a 1’image de la morphologie des mélanges non chargés. Si le noir
de carbone se situait préférentiellement dans 1’un ou I’autre des élastomeres, les différences

de contraste qui permettent d’identifier la morphologie ne seraient pas visibles.

b. Mélanges BR / SBR

Les mélanges BR / SBR chargés a 5 pce de N234 ont été préparés et observés dans les mémes
conditions que les mélanges précédents malgré 1’absence de clichés montrant la morphologie
des mélanges non chargés. Une ségrégation de la charge dans 1’un des composants du
mélange pourrait étre détectée et renseignerait ainsi, indirectement sur la morphologie. Les

clichés obtenus sont présentés sur la figure suivante :



(b) o

(©) 500 nm (d) 500 nm

(e) 500 nm (f) 500 nm

Figure 4.11 : Clichés MET des mélanges BR / SBR chargés a 5pce de N234 : (a) BR 100, (b)
SBR 100, (c) BR20 / SBR80, (d) BR40 / SBR60, (e) BR60 / SBR40 et (f) BR80 / SBR20.
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L’observation des clichés de la figure 4.11 amene a penser que le noir de carbone est
également réparti de facon homogene dans les mélanges BR / SBR. De plus, aucune

information supplémentaire sur la morphologie des coupages ne peut en étre déduite.

2. Analyse d’images

Dans le but d’objectiver les observations et les conclusions qui en ont été tirées, des analyses
d’images sont réalisées avec le logiciel ImageJ. Deux outils de détection de la localisation de

la charge, basés sur cette analyse d’images, ont été mis en place successivement.

a. Outil basé sur la distance inter particules

Dans un premier temps, les particules de noir de carbone sont comptées, localisées dans
I’espace et la distance qui les sépare est calculée. L’hypothése avancée est que pour un
systéme ou la charge est répartie uniformément, une distribution unique de distances inter
particules est attendue. A 1’inverse, dans le cas ou la charge est confinée dans I’une des
phases, une double distribution de distances inter particules est attendue. Une modélisation de
ces systéemes théoriques est réalisée et comparée avec les résultats expérimentaux obtenus
pour les mélanges NR / SBR et BR / SBR. Les scripts de cet algorithme sont donnés en
annexe 1.

La distribution des distances entre particules de noir de carbone dans le cas d’un systéme

homogene modeéle est représentée sur la figure 4.12 suivante :
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Figure 4.12 : Schéma de principe de I’algorithme (a) et distribution des distances inter

particules pour un systéme homogéne modéle en fonction de la quantité de particules (b).

La figure précédente confirme I’hypothese avancée, a savoir que la distribution des distances
interparticulaires est unique. En effet, quel que soit le nombre de particules considéré, un
plateau unique est observé, indiquant que toutes les particules ont leur plus proche voisine a la
méme distance. La forte diminution observée aux grandes distances provient de 1’algorithme
du calcul et n’a aucune signification physique. Un systéeme confiné modele a également été

construit ainsi que la distribution de distance inter particules qui lui est associée.
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Figure 4.13 : Représentation du systéme confiné modele (a) et distribution des distances inter

particules associée (b).

Le systéme modeéle construit correspond a une localisation préférentielle de la charge dans des
nodules. Dans ce cas, une double distribution est observée pour les distances inter particules.
Le premier plateau correspond aux distances entre particules dans les nodules alors que le
second plateau, observé pour des distances plus grandes, correspond a la distance entre les
nodules chargés. Le premier plateau suppose une distribution homogene a I’intérieur des
nodules et le second correspond finalement a la distribution des nodules dans la matrice.

Une fois ces systemes modeles construits, il s’agit de les comparer avec les clichés MET
obtenus pour les mélanges NR / SBR et BR / SBR. Les clichés MET ne peuvent pas étre
analysés directement. Un traitement est nécessaire afin de comptabiliser et situer les centres
de masses des particules de noir de carbone. La figure 4.14 suivante montre les différentes

étapes du traitement d’images réalisé avec le logiciel ImageJ.
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Figure 4.14 : Différentes étapes de traitement des images MET.

Les positions des centres de masses des particules détectées sur la derniéere étape du traitement
sont alors utilisées pour calculer les distances entre particules. La distribution de ces distances

est reportée sur la figure suivante en fonction de la composition pour les mélanges NR / SBR.
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Figure 4.15 : Distribution des distances inter particules obtenue dans le cas des mélanges NR

/ SBR chargés a 5 pce de N234.

Quelle que soit la composition du mélange, une distribution avec un plateau unique est

observée, comme dans le cas du systeme modele homogene construit précédemment (figure



4.12). Cette analyse d’images confirme donc I’impression de distribution homogéne du noir
de carbone qui s’était dégagée lors de 1’observation des clichés MET. Dans le cas des
mélanges NR / SBR chargés a 5 pce de N234, le noir de carbone ne se situe pas de facon

préférentielle dans 1’un ou I’autre des composants du mélange.

Les clichés obtenus pour les mélanges BR / SBR chargés a 5 pce de N234 ont été traités de la
méme facon et la distribution des distances entre particules obtenue est représentée sur la

figure suivante.
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Figure 4.16 : Distribution des distances inter particules obtenue dans le cas des mélanges BR

/ SBR chargés a 5 pce de N234.

De la méme facon que pour les mélanges précédents, un unique plateau est observé pour cette
distribution de distances inter particulaires, ce qui confirme la distribution homogéne du noir

de carbone dans ces coupages d’élastomeéres.

Afin de s’assurer que cet outil détecte réellement le confinement de la charge et pour qu’il n’y
ait pas de confusion avec des agglomérats de noir de carbone, la granulométrie de la charge a
été reportée sur la figure suivante, dans les trois élastomeres ainsi que pour un mélange NR 80
/ SBR 20. 1l s’agit de vérifier que la taille des agglomérats de noir de carbone N234 est

inférieure a la taille des nodules.
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Figure 4.17 : Granulométrie des particules détectées lors de I’analyse d’images pour les
matrices NR (a), SBR (b), BR (c) et un mélange NR 80 / SBR 20 (d), tous chargés a 5 pce de
N234.

D’apres les histogrammes précédents, les particules de noir de carbone analysées ont toutes
une rayon inférieur a 100 nm, quelle que soit la matrice dans laquelle elles sont dispersées.
Les agglomérats de noir ont donc un diametre maximal de 200 nm. Par comparaison avec la
taille des nodules, qui est de 400 a 500 nm environ (d’apres les clichés présentés au chapitre

3, figure 3.12), les agglomérats de noir de carbone N234 sont plus petits.

La détection de la localisation de la charge a donc été possible par la construction de cet outil
basé sur ’analyse d’images et la localisation des particules analysées.

Cet outil d’analyse présente cependant un inconvénient : il est discriminant dans le cas ou la
charge est confinée dans les nodules mais il ne détecte pas le cas ou la charge est confinée

dans la matrice. Ceci n’est pas génant si des images sont analysées sur toute la gamme de



composition : pour certaines compositions, la charge sera confinée dans la matrice mais pour
les compositions « opposées » , la charge sera confinée dans des nodules et la ségrégation sera
alors visible. Par contre, si 1’analyse se fait seulement sur une image ou la charge est dans la
matrice, cet outil ne pourra pas détecter cette ségrégation. Pour pallier ce probleme, I’outil a

été modifié.

b. Outil basé sur la densité de particules

Dans le but de détecter une localisation préférentielle de la charge dans la matrice, ce qui
manque a I’outil présenté auparavant, ce n’est plus la distance inter particules qui est étudiée
mais la densité de particules sur une surface donnée. En pratique, I’outil se fixe sur une
particule et le diametre du cercle d’observation est agrandi petit a petit. La démarche reste la
méme que précédemment, c’est a dire que des systéemes théoriques modéles ont été construits
puis comparés avec les résultats expérimentaux. Les scripts de cet algorithme sont donnés en

annexe 2. La figure 4.18 suivante montre une représentation de ces systémes modeles.
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Figure 4.18 : Représentation du systéme homogene modeéle (a) et des systemes confinés

modeéles, dans les nodules (b) et dans la matrice (c).



L’évolution de la densité calculée pour ces

systemes modeles est représentée sur la figure

suivante :
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Figure 4.19 : Schéma du principe de I’algorithme (a) et évolution de la densité de particules

en fonction de la distance entre particules pour les trois systemes modeles (b).

L’évolution de la densité pour le systeme homogene peut étre modélisée par une loi du type :

_ Y
dmay(x) - dsh 1 + (_

Equation (4.1)
avec dg, : valeur au plateau du systeme homogene
. distance critique a partir de laquelle le systeme devient homogene (début du

plateau)

Cette loi décrit une chute de la densité aux faibles distances puis 1’existence d’un plateau qui
correspond a la densité moyenne du systeme homogene. En revanche, 1’évolution de la
densité pour les systémes confinés ne suit pas cette loi. Dans ces cas-1a, il n’y a pas de plateau
visible aux grandes distances mais un épaulement par rapport au systeme homogéne. Le

plateau doit apparaitre pour des distances encore plus grandes et bien supérieures a la valeur



de &. Cet épaulement est plus marqué dans le cas d’une ségrégation dans les nodules mais
’allure de ces courbes devrait permettre de conclure sur la localisation de la charge dans les
mélanges de polymeres. La diminution de densité aux courtes distances, commune aux trois
cas envisagés, représente la probabilité de trouver la premiere particule voisine de la particule
considérée.

Les clichés MET traités des mélanges NR / SBR et BR / SBR ont été analysés avec cet outil et

les densités en fonction de la composition sont données sur la figure 4.20 suivante :
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Figure 4.20 : Densité de particules en fonction de la composition pour les mélanges NR / SBR

chargés a 5 pce de N234 (a) et les mélanges BR / SBR chargés a 5 pce de N234 (b).

Les courbes de la figure précédente ont toutes la méme allure, que ce soit pour les mélanges
NR / SBR ou les mélanges BR / SBR. Quelle que soit la composition du mélange, toutes les
courbes suivent la loi décrite par 1’équation (4.1). Seules les valeurs des densités au plateau
ds, different. Ces valeurs de ds, n’évoluent pas avec la composition du mélange, comme

montré sur la figure 4.21 suivante.
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Figure 4.21 : Evolution de la valeur de la densité au plateau dg, en fonction de la composition

de mélange.

Elles ne sont donc pas liées a un confinement mais plutdt a un état de dispersion de la charge
lié aux conditions de mélangeage. Une valeur particulierement élevée est repérée pour le
mélange BR 20 / SBR 80 mais cela est probablement dii a un seuillage moins précis lors du
traitement du cliché MET. L’allure de la courbe étant la méme, la répartition homogene du

noir de carbone dans ces deux types de coupages peut étre conclue.

Une étude précédente sur des mélanges NR / BR avait fourni des clichés MET montrant trés
clairement une localisation préférentielle du noir de carbone dans la phase NR [76]. Ces
clichés ont été réutilisés dans cette étude pour vérifier la validité de I’outil mis en place. La
figure suivante montre le cliché MET ainsi que 1’image apres traitement sur laquelle est faite

I’analyse. Il s’agit du coupage NR 70 / BR 30 chargé a 5 pce de N234.
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Figure 4.22 : Cliché MET (a) et image traitée (b) d’'un mélange NR 70 / BR 30 chargé a 5 pce
de N234.

Le noir de carbone apparait trés clairement localisé dans la matrice NR, laissant vides les
nodules de BR. Cette morphologie se retrouve sur 1’image traitée qui va étre utilisée.
L’évolution de la densité de particules pour ce mélange est reportée sur la figure 4.23

suivante :
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Figure 4.23 : Densité de particules pour un mélange NR 70 / BR 30 chargé a 5 pce de N234.

Chapitre 4 : Mélanges d’élastomeres chargés en noir de carbone 4-27



L’allure de la courbe correspondante au mélange NR 70 / BR 30 est semblable a celle
observée pour le systtme homogene modeéle et suit bien la loi décrite par I’équation (4.1). La
localisation préférentielle du noir de carbone dans la matrice par rapport aux nodules n’est pas
détectée par cet outil contrairement a ce que laissait penser les systemes modeles. L’évolution
de la densité ne parait donc pas étre un critére suffisamment discriminant pour la localisation

de la charge dans les mélanges.

Une donnée de I’analyse correspondant a 1’écart-type obtenu lors du calcul des densités
moyennes pourrait s’avérer étre un meilleur critére. Cet écart-type correspond a la différence
entre les densités minimales et maximales par rapport a la densité moyenne. Ces densités
minimales et maximales sont calculées grace a la quantité de particules constituant les plus
proches voisines. En d’autres termes, quelle que soit la taille du cercle d’observation, la
densité sera constante pour un systeme homogéne alors que dans le cas de systémes confinés,
cette quantité de particules varie. En effet I’allure de cet écart-type est différente pour les trois

systemes modeles, comme le montre la figure 4.24 suivante :
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Figure 4.24 : Ecart-type des densités de particules calculées pour les trois systéemes modeles

présentés figure 4.18.

Dans le cas du systeme homogene, 1’écart-type diminue de facon linéaire lorsque la distance

entre particules augmente. Cette linéarité est perdue dans le cas des systemes confinés, dans la



matrice ou dans les nodules. Un épaulement, similaire a celui détecté sur la figure 4.19, est

observé sur 1’écart-type. Ce critére a d’abord été testé sur le systeme confiné dans la matrice

du mélange NR 70 / BR 30 et le résultat est reporté sur la figure 4.25 suivante :
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Figure 4.25 : Ecart-type calculé pour la densité de particules du mélange NR 70 / BR 30
chargé a 5 pce de N234.

Contrairement a I’allure de la courbe de densité, 1’évolution de 1’écart-type montre un

épaulement vers les grandes distances, similaire a celui du systéme modeéle de la figure 4.24.

Ce critere paraissant plus discriminant, tous les clichés des mélanges NR / SBR et BR / SBR

sont analysés avec cet outil. Les courbes obtenues sont présentées ci-apres.
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Figure 4.26 : Ecart-type des densités de particules pour les mélanges NR / SBR chargés a 5
pce de N234 (a) et les mélanges BR / SBR chargés a 5 pce de N234 (b).

Pour les mélanges NR / SBR (figure 4.26 (a)), 1’évolution de 1’écart-type est linéaire pour
toutes les compositions sauf le NR 40 / SBR 60. Cet épaulement est stirement un artefact lié a
I’analyse d’images. A cette composition, les mélanges NR / SBR présentent une morphologie
de type co-continue. Si la charge était ségrégée dans 1’un des élastomeres, ce phénomene
serait visible pour les compositions de morphologie gouttes / matrice. Or ces compositions
présentent une évolution d’écart-type linéaire.

Pour les mélanges BR / SBR (figure 4.26 (b)), 1’évolution de 1’écart-type est linéaire pour
toutes les compositions. Les valeurs plus élevées du mélange de composition BR 20 / SBR 80
sont de nouveau observées mais la encore, I’allure de la courbe est sans ambiguité. Une allure
quelque peu différente est remarquée pour le BR 100 mais ne peut pas étre liée a la
morphologie. Cette différence est probablement un artefact de mesure, lors du traitement de

I’image.

En se basant sur cette évolution de 1’écart-type, qui apparait comme le meilleur critere jusque
1a, le noir de carbone semble réparti de facon homogene dans les mélanges d’élastomeres

chargés a 5 pce de N234 étudiés ici.

3. Bilan sur la localisation du noir de carbone dans les mélanges

NR /SBR et BR/SBR

Apres avoir été analysés sans charge afin d’en connaitre la morphologie, les mélanges NR /
SBR et BR / SBR ont été chargés avec du noir de carbone N234 a deux concentrations
différentes : 5 et 50 pce. L’étude de ces coupages chargés a permis de montrer que le N234
n’avait aucun effet sur la morphologie des mélanges et surtout que le noir de carbone ne se
positionnait pas préférentiellement dans I’un ou I’autre des élastomeres. Différentes analyses
ont permis d’obtenir ces résultats. La microscopie électronique en transmission a fourni des
images des mélanges chargés qui ne montraient pas, a priori, de ségrégation de la charge. Des
protocoles d’analyse d’images basés sur le comptage, la localisation et la densité de particules
de noir de carbone ont été construits afin d’objectiver et de quantifier les résultats obtenus par

simple observation des clichés MET. Ces outils ont été validés grace a un mélange de



référence, le NR 70 / BR 30, dont les clichés MET montrent clairement une localisation
préférentielle de la charge. Cependant, ces outils ont été utilisés sur des coupages chargés a 5
pce de noir de carbone. Cette concentration reste faible et peut induire des erreurs
d’interprétation. En effet, dans ces proportions, la quantité de particules analysées peut étre
insuffisante pour remplir complétement un nodule ou pour en dessiner réellement le contour.
Les différentes analyses montrent tout de méme, une tendance générale a I’homogénéité de la

répartition de la charge dans ces coupages.

I1I. Cas d’un systéme avec ségrégation de la charge

Les mélanges NR / SBR et BR / SBR n’ont pas montré de localisation préférentielle de la
charge contrairement a ce qui était attendu, a la vue des résultats obtenus sur les mélanges NR
/ BR [3]. Un nouvel élastomére fonctionnalisé pour ségréger le noir de carbone a donc été
utilisé pour compléter cette étude de détection de la localisation de la charge dans les

mélanges d’élastomeéres.

1. Nouvel élastomere : le SBRF

a. Présentation

L’élastomere étudié ici est un copolymere de styréne et de butadiene fonctionnalisé dans le
but de ségréger la charge. Cette fonctionnalisation réside dans 1’introduction d’une fonction
étain dans la chaine de SBR. Par rupture des chaines lors du malaxage, les fonctions étain
vont se fixer sur les particules de noir de carbone et ainsi ségréger la charge dans la phase
SBR. Par souci de confidentialité, les détails de la microstructure de cet élastomeére ne
peuvent étre communiqués. Il s’agit simplement d’un élastomere d’essai spécifiquement calé
sur le SBR 25E, mais fonctionnalisé étain.

Les caractéristiques physico-chimiques telles que la densité sont considérées identiques a

celle du SBR 25E.



Cet élastomere sera par la suite nommé SBR 25F et noté SBRF.

b. Activation du SBRF

Pour pouvoir se fixer au noir de carbone, le SBRF doit étre activé, c’est a dire que les chalnes
doivent étre rompues au niveau de ces fonctions étain. La premiére étape de cette étude a été
de vérifier I’activation du SBRF dans nos conditions de mélangeage et de les adapter si
besoin.

En considérant une fonction étain en milieu de chaine, I’activation de la fonction va rompre la
chaine initiale en deux et ainsi entrainer une diminution de la masse molaire d’un facteur
deux, dans le cas ou toutes les fonctions sont activées. Cette étape est donc suivie par analyse
de chromatographie d’exclusion stérique (CES).

L’appareil utilisé pour la chromatographie est une CES triple détection. Le solvant d’élution
utilisé est le tétrahydrofurane (THF) avec un débit de 1 mL.min™" et la température du systéme
est fixée a 35 °C. Une série de trois colonnes de chez Wyatt Technology, composée d’une
« Styragel HR 0,5 » (gamme de masses molaires : 0 a 1000 g.mol™), d’une « Styragel HR 3 »
(gamme de masses molaires : 500 a 30 000 g.mol™) et d’une « Styragel HR 4 » (gamme de
masses molaires : 5000 a 600 000 g.mol™) est utilisée. Le systéme de détection est composé
d’un « Refractive Index Detector 2414 » de chez Waters mesurant le signal a 658 nm, d’un
viscosimetre « ViscoStar » de chez Wyatt et d’un détecteur de diffusion de la lumiere du type
« MiniDawn Treos « de chez Wyatt fonctionnant a 49, 90 et 131 °. Pour le calcul des masses
molaires, la valeur de I’incrément d’indice de réfraction dn / dC de la solution de SBR dans le
THF a 35 °C et 658 nm est de 0,137 mL.g™".

En pratique, un échantillon est dissout dans du THF de maniéere a obtenir une solution de
concentration 0,3 % massique (environ 2,5 g.L ™). La solution est ensuite filtrée avec un filtre

de porosité 0,20 pm avant injection.

Afin d’avoir une valeur de référence, le SBRF n’ayant subi aucune transformation est analysé
dans ces conditions et la masse molaire moyenne obtenue est de 271 300 g.mol ™.

Le SBRF est ensuite malaxé dans un mélangeur interne HAAKE Rheomix 600 dans les
mémes conditions que celles retenues lors de la réalisation des mélanges, c’est a dire, a 80 °C
pendant 10 min avec une vitesse de rotation des rotors fixée a 32 rpm. Le facteur de

remplissage de la chambre est de 70 %. La masse obtenue apres analyse SEC est de 256 700



g.mol™. La diminution de masse engendrée par ces conditions de mélangeage est bien

insuffisante et les fonctions étain du SBRF ne sont pas activées.

De nombreux essais d’activation du SBRF, toujours suivis par SEC, ont été réalisés en
modifiant les conditions de mélangeage : température, vitesse de rotation des rotors et temps
de malaxage. Dans le but d’obtenir un meilleur cisaillement, des essais ont également été
menés dans une mini extrudeuse de laboratoire MiniLabll de chez Thermo Scientific. Cette
extrudeuse est équipée de deux vis coniques co-rotatives et d’un canal de recirculation. Une
valve permet de controler 1’extrusion de la matiere ou le malaxage de celle-ci grace au canal
de recirculation. Tous les essais réalisés, que ce soit dans le mélangeur interne ou en mini
extrudeuse sont ensuite analysés par SEC. Les principaux résultats sont regroupés dans le

tableau 4.27 suivant :



Température Vitesse rotation

Outil Mn (g.mol-1) Temps (min)

(9] (rpm)
Non malaxé 271 300
Rheomix 80 32 256 700 10
Rheomix 80 64 252 700 10
Rheomix 70 100 250 600 10
Rheomix 60 125 250 300 10
Mini extrudeuse 80 32 248 100 10
Mini extrudeuse 80 64 248 200 10
Mini extrudeuse 80 100 251 000 10
Mini extrudeuse 80 125 248 200 10
Mini extrudeuse 150 32 224 400 10
Mini extrudeuse 150 100 188 800 10
Rheomix 150 32 225400 10
Rheomix 170 32 229 700 10
Rheomix 170 64 234 700 10
Rheomix 170 100 10
Rheomix 170 150 10
Rheomix 170 150 20
Mini extrudeuse 150 150 177 100 10
Mini extrudeuse 170 150 10
Mini extrudeuse 150 100 171 500 20
Mini extrudeuse 170 100 325500 10
Rheomix 150 100 183 300 20
Rheomix 150 100 155 600 30

Figure 4.27 : Tableau récapitulatif des essais d’activation menés sur le SBRF.

La quantité d’essais reportés dans le tableau précédent montre la difficulté a activer le SBRF.
Des mesures de Mn sont manquantes dans ce récapitulatif et elles correspondent aux
échantillons n’ayant pas pu étre dissouts dans le THF pour 1’analyse SEC. Ce phénomene
provient du fait que ces échantillons avaient commencé de réticuler par création de radicaux
libres lors du malaxage. La limite entre les conditions nécessaires a 1’activation du SBRF et le
début de la réticulation de ce polymeére est donc tres fine. Cependant, il a été trouvé qu’une
température de 150 °C et qu’une vitesse de rotation de 100 rpm étaient adaptées. La mini
extrudeuse fournit un cisaillement plus important que le mélangeur interne. Un temps de
séjour plus long est donc nécessaire pour le mélangeur interne mais la quantité de matiere
étant bien plus importante, c’est ce dernier qui a été privilégié, en augmentant le temps de
séjour a 30 minutes.

Les conditions retenues pour 1’activation du SBRF sont donc celles reportées dans la derniere

ligne du tableau précédent.



C. Réalisation des mélanges

Tous les mélanges réalisés dans cette partie sont de composition NR 80 / SBR 20, afin d’étre
dans une morphologie de type gouttes / matrice et de confiner le noir de carbone dans les
nodules. Le NR 100 sera utilisé comme référence lors de I’étude de la localisation du noir de
carbone.

Dans un premier temps, une série de mélanges non chargés est réalisée afin de vérifier que le
SBRF et le SBRF activé, désormais noté SBRFact, présentent une morphologie gouttes /
matrice similaire a celle observée dans le chapitre précédent avec le SBR. Le tableau suivant

résume les conditions opératoires retenues lors de la réalisation de ces mélanges :

Notationimelange NR 80/ NR 80/ NR 80/ NR 80/
SBR 20 SBRF 20 SBRFact 20 SBRm 20
Référence SBR SBR 25E SBR 25F SBR 25F SBRF 25E
i s Température 150 °C 150 °C
e Vitesse 100 rpm 100 rpm
Temps 30 min 30 min
Température 80 °C 80 °C 80 °C 80 °C
M¢élangeage Vitesse 32 rpm 32 rpm 32 rpm 32 rpm
Temps 10 min 10 min 10 min 10 min

Figure 4.28 : Conditions opératoires pour les mélanges non chargés.

Le premier mélange, le NR 80 / SBR 20, correspond a celui étudié dans le chapitre précédent.
Le second, avec le SBRF, est réalisé dans les mémes conditions. Le suivant correspond au
mélange le plus intéressant pour la ségrégation du noir de carbone, car il est réalisé avec le
SBR 25F, activé durant un pré malaxage. Enfin, le dernier mélange, noté NR 80 / SBRm 20,
va servir de référence puisqu’il est réalisé avec le SBR 25E qui a été préalablement malaxé

dans les mémes conditions que le SBR 25F lors de son activation.

Une seconde série de mélanges, chargés en noir de carbone N234, est réalisée dans le but
d’étudier la localisation du noir de carbone dans ce type de coupages et ainsi de mettre en
évidence la ségrégation induite par le SBRF. Le tableau suivant récapitule tous les mélanges

réalisés :



Taux de charge en pce

Mélanges 5 10 15 20 30 40 50
NR 80 SBR 20 X X
NR 80 SBRF 20 X X
NR 80 SBRFact 20 X X X X X X X
NR 80 SBRm 20 X X X X X X

Figure 4.29 : Tableau récapitulatif de tous les mélanges réalisés pour I’étude de la

localisation du noir de carbone.

Tous ces coupages sont réalisés en phase fondue dans un mélangeur interne type HAAKE
Rheomix 600. La température est de 80 °C, la vitesse de rotation des rotors est fixée a 32 rpm
et le coefficient de remplissage est de 70 %. Dans le but de favoriser la ségrégation du noir de
carbone, ce dernier est introduit dans le mélangeur avec la phase SBR pendant 2 minutes et la

phase NR est introduite par la suite pour les 8 minutes restantes du mélangeage.

2. Localisation de la charge

a. Observation microscopique

Dans un premier temps, ce sont les mélanges non chargés qui ont été observés par
microscopie électronique en transmission, sous une tension d’accélération de 200 kV, apres

avoir été préparés par ultra-cryomicrotomie a -120 °C avec un couteau en diamant.
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Figure 4.30 : Clichés MET obtenus pour les mélanges NR 80 SBR 20 non chargés réalisés

avec les différents SBR et selon les conditions du tableau 4.28.
La dispersion de nodules plus foncés de SBR dans une matrice NR claire est observée pour

ces quatre mélanges. Les nodules sont de forme plus allongée dans le cas du SBRFact, mais

leur taille est comparable pour tous ces coupages. D’apres les clichés précédents, les nodules
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ont un diametre compris entre 250 et 400 nm environ. La nature chimique du SBR ainsi qu’un
éventuel pré malaxage ne modifient pas la morphologie adoptée par les mélanges de type NR
80/ SBR 20.

Dans un second temps, ce sont les mélanges chargés en noir de carbone N234 qui ont été
observés au MET dans les mémes conditions. La figure suivante montre les clichés obtenus
pour les quatre types de mélanges réalisés, chargés a 5 et a 10 pce de N234. Les taux de
charge plus élevés fournissent des clichés beaucoup moins lisibles car trés chargés en noir de

carbone.

NR 80 SBR 20

500 nm 500 nm

NR 80 SBRF 20

500 nm 500 nm

NR 80 SBRFact 20

500 nm

500 nm
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NR 80 SBRm 20

Figure 4.31 : Clichés MET obtenus pour les différents mélanges réalisés de composition NR

80/ SBR 20 chargés a 5 et 10 pce de N234.

D’une facon générale, les clichés des mélanges chargés a 5 pce de N234 montrent plus
clairement la morphologie des mélanges. A partir de 10 pce, le noir de carbone commence a
masquer cette structure gouttes / matrice des élastomeres.

L’observation des clichés précédents montre une répartition homogene de la charge dans le
cas des mélanges effectués avec le SBR et le SBRF. Des particules de noir de carbone sont
repérées a la fois dans les nodules plus foncés de SBR et dans la matrice plus claire en NR.
Dans le cas du SBRFact et du SBRm, une tendance a la ségrégation du noir de carbone dans
les nodules de SBR semble se dégager. Le SBRFact remplirait donc bien sa fonction de
localisation préférentielle de la charge. En revanche, la modification des conditions de
malaxage du SBR 25E pourrait entrainer le méme résultat. Ces conclusions, basées
uniquement sur 1’observation de ces clichés, nécessitent obligatoirement d’étre objectivées,

voire quantifiées, grace a d’autres techniques d’analyse.

b. Analyse d’images

Comme dans le cas des mélanges NR / SBR et BR / SBR étudiés précédemment, une analyse
d’images est effectuée sur ces clichés dans le but de détecter la localisation du noir de carbone
dans ce type de mélanges. Les images suivent le méme traitement que celui présenté sur la
figure 4.14. L’outil de comptage des particules et d’évolution de la densité mis en place a été
réutilisé ici. La figure suivante montre 1’évolution de la densité des mélanges chargés a 5 et 10

pce de noir de carbone en fonction du type de SBR utilisé.
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Figure 4.32 : Densité de particules en fonction du type de SBR utilisé dans les mélanges NR
80/ SBR 20 chargés a 5 pce (a) et 10 pce (b).

L’allure de la densité en fonction de la distance et du SBR utilisé ne renseigne pas sur la

confinement de la charge car toutes les courbes ont une évolution similaire. Le second critére,

qu’est 1’écart type est également étudié pour ces mélanges.
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Figure 4.33 : Ecart type des densités de particules en fonction du SBR pour les mélanges NR
80/ SBR 20 chargés a 5pce (a) et a 10 pce (b).

Une non linéarité de 1’écart type a précédemment été définie comme la signature d’un

confinement de la charge dans I’une des phases. Dans le cas des mélanges chargés a 5 pce de

N234 (figure 4.33 (a)), cette non linéarité est observée dans le cas des mélanges NR 80

SBRFact 20 et NR 80 SBRm 20. L’impression de ségrégation observée sur les clichés MET



est donc confirmée par cette analyse d’images. Pour les mélanges chargés a 10 pce, les
courbes présentent toutes une évolution non linéaire. Il est alors difficile d’attribuer cette
observation a la ségrégation de la charge ou a une agglomération du noir de carbone liée aux

conditions de mélangeage.

Il parait donc nécessaire de trouver un autre critére dans le but de confirmer et d’objectiver la
ségrégation du noir de carbone dans la phase SBRFact. Une fonction du logiciel ImageJ est
alors utilisée a la fin de 1’analyse d’images réalisée jusque la. Cette fonction, appelée
« Watershed », consiste a séparer des particules qui peuvent se toucher apres seuillage mais,
qui par analyse plus fine, peuvent étre considérées comme distinctes. Cette fonction peut étre
utile dans le cas de nos mélanges pour distinguer les agglomérats de noir de carbone des

nodules chargés et saturés en charge. La figure suivante montre I’effet de cette fonction sur

I’image qui est ensuite analysée :
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Figure 4.34 : Effet de la fonction « Watershed » sur les images traitées avant analyse des

particules avec le logiciel ImageJ : (a) sans « Watershed » et (b) avec « Watershed ».

L’hypothese émise est que des agglomérats de noir de carbone devraient pouvoir étre détectés

et fractionnés par la fonction « Watershed », afin de voir les agrégats, contrairement aux



nodules chargés et saturés en noir de carbone. Tous les coupages chargés a 5 et 10 pce de

N234 sont donc analysés avec et sans application de cette fonction du logiciel.
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fonction « Watershed » pour les mélanges NR 80 / SBR 20 (a), NR 80 / SBRF 20 (b), NR 80 /
SBRFact 20 (c) et NR 80 / SBRm 20 (d), tous chargés a 5 pce de N234.

Pour les deux premiers mélanges (figure 4.35 (a) et (b)), I’évolution de la densité de particules

suit parfaitement la loi décrite par I’équation (4.1), qui correspond a un systeme ou la

répartition de la charge est homogene. En revanche, pour les mélanges avec le SBRFact et le

SBRm (figure 4.35 (c) et (d)), un décalage par rapport a la loi du systéme homogéne est

observé lorsque la fonction WS est utilisée. Cette évolution différente de la densité de

particules aux faibles distances pourrait étre la signature du confinement du noir de carbone



dans les nodules de SBR. Ce décalage, observé pour le SBRFact et le SBRm est en accord
avec les observations directes faites sur les clichés MET.

Les mémes mélanges, chargés a 10 pce de N234 sont analysés dans les mémes conditions afin
de confirmer ces résultats et 1’éventuelle utilisation de cette déviation par rapport a la loi du

systéme homogéne comme détection du confinement de la charge.
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Figure 4.36 : Densité de particules en fonction de I’utilisation (WS) ou non (SWS) de la
fonction « Watershed » pour les mélanges NR 80 / SBR 20 (a), NR 80 / SBRF 20 (b), NR 80 /
SBRFact 20 (c) et NR 80 / SBRm 20 (d), tous chargés a 10 pce de N234.

Les mélanges chargés a 10 pce de N234 présentés sur la figure 4.36, montrent tous une
évolution qui suit la loi homogeéne lorsque la fonction « Watershed » n’est pas utilisée (SWS).
En revanche, une déviation de 1’évolution de la densité par rapport a cette loi est observée
lorsque cette fonction est activée (WS). Cette déviation est particulierement marquée pour le

mélange NR 80 / SBR 20 (figure 4.36 (a)), ce qui est en contradiction avec une éventuelle



signature du confinement de la charge. Cet épaulement visible aux faibles distances serait
alors une signature de la distribution de la charge dans les mélanges et plus précisément de
I’agglomération du noir de carbone.

L’allure de la courbe d’évolution de la densité de particules ne peut donc pas constituer un
critére de détection de la localisation préférentielle de la charge.

La figure 4.37 suivante reporte les valeurs des densités au plateau, c’est a dire aux grandes

distances, en fonction du SBR utilisé et du taux de charge.
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Figure 4.37 : Densité de particules en fonction du taux de charge et du SBR utilisé dans les

mélanges NR 80 / SBR 20.

Deux comportements différents sont identifiés sur le graphique précédent, indépendamment
de I’utilisation ou non de la fonction « Watershed » du logiciel de traitement d’images. Pour
les mélanges réalisés avec le SBR et le SBRF, une augmentation de la densité est repérée
lorsque le taux de noir de carbone passe de 5 a 10 pce dans le mélange. Cette augmentation
est méme tres marquée lorsque la fonction WS est activée. Pour un taux de charge de 5 pce de
N234, la densité relevée pour ces deux mélanges, avec ou sans WS, est relativement faible, ce
qui montre la présence de gros agglomérats de noir de carbone. La différence de densité a 5
pce, entre WS et SWS, est relativement faible et indique que ces gros agglomérats de noir de
carbone ne sont pas tres complexes puisque la fonction « Watershed » ne les fractionne pas

beaucoup. Lorsque le taux de N234 passe a 10 pce, une augmentation de la densité, surtout



avec la fonction WS, est observée, ce qui indique une meilleure dispersion de la charge, due
au taux de cisaillement plus élevé. Une ré-agglomération de ces agrégats est attendue pour
former des agglomérats plus complexes a la vue de la différence entre les valeurs de densités
relevées entre WS et SWS.

Dans le cas des mélanges réalisés avec le SBRFact et le SBRm, 1’évolution de la densité en
fonction de la quantité de noir de carbone est bien différente. Les densités sont élevées dés 5
pce de N234 dans le mélange mais surtout, il n’y a pas d’augmentation de la densité lorsque le
taux de charge passe a 10 pce. Cette valeur de densité plus élevée que pour les deux autres
mélanges, a 5 pce, montre que les agglomérats de noir sont plus petits. Ces petits agglomérats
sont également plus complexes que les précédents car la fonction WS redécoupe les
agglomérats en plus petits agrégats et la différence entre WS et SWS est alors significative.
Lorsque la quantité de noir passe a 10 pce, aucune augmentation de densité n’est mesurée
pour ces deux mélanges. La fonction « Watershed » devient insensible ce qui montre que les
petits agrégats détectés sont tres denses. Ceci est en accord avec une localisation de la charge
dans les nodules. En effet, si 10 pce de N234 se trouvent dans 20 % de nodules de SBR, cela
correspond a une concentration de noir d’environ 45 % dans les nodules, ce qui est supérieur
au seuil de percolation de la charge et qui explique I’insensibilité de la fonction « Watershed »
dans ces cas la. Le tableau 4.38 suivant résume ces comportements différents observés selon

le SBR utilisé.

5 pce N234 10 pce N234

SBR / SBRF

SBRFact / SBRm ﬁ.’ Q

Figure 4.38 : Tableau récapitulatif des structures du noir de carbone dans les différents

mélanges en fonction du taux de charge.



Le comportement similaire qui est observé pour les mélanges avec le SBRFact et le SBRm est
en accord avec les observations faites a partir des clichés MET (figure 4.31). La non
augmentation de la densité apparait alors comme un critere de détection du confinement de la
charge. Cependant, si le SBRFact doit confiner la charge, il ne devrait pas en étre de méme
pour le SBRm. Ces mémes analyses sont alors effectuées pour des taux de charge plus élevés
sur les mélanges NR 80 / SBRFact 20 et NR 80 / SBRm 20. Les clichés MET obtenus sont

reportés sur la figure 4.39 suivante :

NR 80 / SBRm 20

NR 80 / SBRFact 20

5 pce

500 nm 500 nm

10 pce

20 pce

500 nm

500 nm
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30 pce

Figure 4.39 : Clichés MET obtenus a différents taux de noir de carbone pour les mélanges

réalisés avec le SBRFEact et le SBRm.

Les clichés des mélanges chargés a 5 et a 10 pce de N234 montrent une tendance a la
ségrégation de la charge dans les nodules de SBR. Au-dela de cette quantité de noir de
carbone, il est tres difficile de distinguer la morphologie des mélanges. Les nodules de SBR
ne sont plus réellement visibles. En revanche, grace a leur localisation préférentielle dans les
nodules de SBR, cette morphologie est repérée grace a la présence de la charge dans le cas du
mélange NR 80 / SBRFact 20 chargé a 20 pce de N234. Dans le cas du mélange NR 80 /
SBRm 20 chargé a 20 pce, cette éventuelle ségrégation de la charge est moins visible. Enfin,
pour les mélanges chargés a 30 pce de N234, la quantité de charge est telle que le noir de
carbone apparait réparti dans les deux phases. Ces observations ont été objectivées par une
analyse d’images, réalisée dans les mémes conditions que pour les mélanges chargés a 5 et 10
pce présentées précédemment. L’évolution des densités obtenues grace a I’analyse des clichés

précédents est donnée sur le graphique suivant :

Chapitre 4 : Mélanges d’élastomeres chargés en noir de carbone 4-47
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Figure 4.40 : Densité de particules en fonction du taux de noir de carbone dans les mélanges

NR 80/ SBRFact 20 et NR 80 / SBRm 20.

Contrairement a ce qui pouvait étre attendu, des comportements similaires sont observeés
quand le taux de charge augmente pour le SBRFact et le SBRm. La densité n’augmente pas
jusqu’a 20 pce de N234 dans les mélanges puis, a 30 pce, la valeur mesurée est beaucoup plus
élevée. Dans le cas du SBRFact, ceci indique que la charge est confinée dans les nodules et
qu’a partir de 30 pce, le nodule devient saturé et le noir en exces se retrouve alors dans la
matrice NR. Les valeurs de densité relevées pour le SBRm laissent penser a un scénario
similaire, contrairement a ce qui pouvait étre envisagé. Pour prouver le confinement du noir
de carbone par le SBRFact, un comportement différent aurait dii étre observé pour les
mélanges avec le SBRm, en admettant que cet élastomere n’ait pas la faculté de ségréger aussi
la charge. Le malaxage subi par le SBRm avant la réalisation du mélange avec le NR et le noir
de carbone entraine peut-étre la formation de radicaux libres qui auraient la faculté de se fixer
sur la charge. Une augmentation a plus faible taux de noir de carbone aurait montré une

structuration du noir, indépendamment de sa localisation.

Cet outil d’analyse d’images a tendance a montrer un confinement de la charge par le
SBRFact contrairement aux mélanges contenant le SBR et le SBRF. Un comportement tres
nettement différent est observé dans ces cas-la. En revanche, ces mémes analyses menées sur

des mélanges réalisés avec le SBRm, montrent un comportement comparable a celui du



SBRFact. Cela indique soit le confinement du noir de carbone par le SBRm, soit les limites de
I’outil dans 1’étude de la détection de la localisation du noir de carbone dans les mélanges
d’élastomeres. Une autre technique d’analyse a donc été mise au point pour tenter de pallier

ce probleme.

c. Rhéologie a I’état fondu

Tous les mélanges NR 80 / SBRFact 20 et NR 80 / SBRm 20 chargés de 0 a 50 pce de N234
(voir tableau 4.29) ont été analysés par rhéométrie dynamique a 1’état fondu. Les mesures sont
réalisées dans un rhéometre a déformation imposée de type ARES, avec une configuration
plan-plan, des plateaux de 25 mm de diamétre et un entrefer de 2 mm environ. Les plateaux
utilisés ici sont grainés dans le but d’éviter tout glissement de 1’échantillon. Des balayages en
fréquence sont réalisés, a 80 °C avec une déformation imposée a 1 %, de 100 a 0,01 rad.s.

L’hypothese avancée ici est que les modules de conservation G’ des mélanges ou le noir de
carbone est confiné dans les nodules devraient étre inférieurs a ceux mesurés dans le cas
d’une répartition homogene de la charge. La figure 4.41 suivante montre 1’évolution des
modules de conservation G’ en fonction de la fréquence et du taux de noir de carbone pour les
deux types de mélanges ainsi que pour le NR 100 qui constitue la référence d’un systéme

homogene.
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Figure 4.41 : Evolution des modules de conservation G’et de perte G’’ pour le systéeme

homogene de référence NR 100 (a et b), pour les mélanges NR 80 / SBRFact 20 (c et d) et les

mélanges NR 80 / SBRm 20 (e et ), en fonction du taux de noir de carbone et de la fréquence.

Des comportements apparemment similaires sont observés pour les trois systémes présentés.

Lorsque la quantité de noir de carbone est faible, le module de conservation G’ diminue avec



la fréquence, sans atteindre de plateau. En revanche, lorsque la quantité de N234 est
supérieure a 20 pce environ, une tendance a la formation d’un plateau aux basses fréquences
est observée. Ce plateau est la signature des interactions charges-charges, qui en créant un
réseau entre elles, entrainent une augmentation du module de conservation du matériau qui a
ainsi le comportement d’un solide. Un autre phénomene est repéré sur ces courbes, a hautes
fréquences, et correspond aux interactions charges-matrice. Pour les trois systémes, les
valeurs de G’ sont proches pour des faibles taux de charge et a partir de 20 pce environ, cette
valeur de G’ a haute fréquence augmente avec le taux de noir de carbone. Pour des taux de
charges élevés, la valeur du module de conservation G’ du systéeme homogene de référence
semble plus élevée que celles des mélanges. Pour affiner cette observation, la figure 4.42
suivante représente 1’évolution du rapport G’ / G’o a 100 rad.s™ pour les trois matériaux , en
fonction du taux de noir de carbone, G’ étant le module de conservation du mélange non

chargé.
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Figure 4.42 : Evolution du rapport de modules de conservation G’/ G’y a 100 rad.s™ en

fonction de la fraction volumique de N234.

D’apres la figure précédente, aucune différence entre les trois systémes n’est observée jusqu’a
10 pce de N234 (soit 5 % de fraction volumique). Pour des taux de N234 supérieurs,
I’évolution du NR 80 / SBRm 20 semble suivre celle du systeme homogene NR 100 alors que
les valeurs relevées pour le mélange NR 80 / SBRFact 20 sont inférieures. Cette différence

par rapport au systeme homogene prouverait alors le confinement du N234 dans les nodules



de SBRFact. Ces résultats expérimentaux sont alors comparés a deux modeles pour pouvoir

conclure sur la localisation du noir de carbone.

Ces modeles vont servir a simuler les comportements des deux cas extrémes qui nous
intéressent ici, a savoir le comportement d’un polymere chargé avec une répartition homogene
de la charge et le comportement d’un mélange avec une phase dispersée rigide. Cette phase

dispersée rigide représente les nodules contenant la totalité du noir de carbone.

Le comportement de la répartition homogene du noir de carbone dans une matrice va étre
simulé grace au modele développé par Krieger et Dougherty [142]. Ce modeéle renseigne sur
la contribution des interactions hydrodynamiques sur le module élastique G’. Ces interactions
hydrodynamiques, ou interactions charges-matrice, sont observées et mesurées a haute
fréquence. Ce sont donc celles qui doivent étre observées dans notre cas. La relation de

Krieger-Dougherty utilisée ici est donnée par 1’équation suivante :

i' — (1 _i)—%[ﬂ]
G 0 ¢m

Equation (4.2)
avec ¢ : fraction volumique de charges
¢, : fraction de compactage maximale de la charge

[N] : viscosité intrinseque des charges

Dans notre cas, on ajuste les parameétres ¢, et [n] afin que cette loi modélise le comportement
du systeme homogene de référence, a savoir le NR 100. Une valeur de la fraction de
compactage maximale de 25 % est alors obtenue. Cette valeur de 25 % est tres différente de
celle de 60 % couramment observée dans le cas de charges sphériques, comme la silice, mais
elle correspond a ce qui est généralement observé pour le noir de carbone de type N234. Le
second parametre [N] est ajusté au NR 100 pour une valeur de 4,8. La encore, la valeur
obtenue pour notre systeme de référence est éloignée de la valeur de 2,5 observée pour les
charges sphériques [143], ce qui signifie que les particules de noir de carbone N234 ont
tendance a avoir un facteur de forme allongé. Cette adaptation du modele de Krieger-
Dougherty a notre systéme de référence a donc été comparée a nos valeurs expérimentales

obtenues pour le mélanges NR 80 / SBRFact 20.
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Figure 4.43 : Evolution des modules de conservation G’ pour le mélange NR 80 / SBRFact 20

et le systéme de référence NR 100 en comparaison avec des modéles de Krieger-Dougherty

(6 = 0,25 et [] = 4.,8).

Les valeurs du rapport G’/ G’y pour le mélange sont inférieures a celles du systéme de
référence. Cependant, en fixant les valeurs de la fraction de compactage maximale a 25 % et
celle de la viscosité intrinseque des charges a 4,8 (ce qui a été obtenu pour le NR 100), ces
valeurs expérimentales suivent aussi une loi du type Krieger-Dougherty mais avec une
fraction volumique de charge inférieure. En d’autres termes, il faudrait une quantité de noir de
carbone plus importante dans le mélange pour que celui-ci suive exactement le méme modele
que le NR 100. Cette différence de fraction volumique de charge est estimée a 3 % et
correspond au décalage entre les points du mélange et ceux du NR 100.

Ce modele de Krieger-Dougherty, calculé avec une fraction efficace, est représenté sur la
figure 4.43 précédente. L’existence de cette fraction efficace, nécessaire pour la simulation
des points expérimentaux par une loi de type Krieger-Dougherty avec les parameétres ¢., et [1]
fixés, montre qu’une partie du volume du noir de carbone est stockée dans les nodules de
SBRFact. Cette différence observée avec le systeme homogene de référence prouve le

confinement de la charge dans les nodules de SBRFact.

Le second modele utilisé ici est le modele de Kerner [132] (déja présenté au chapitre 3), en

faisant I’hypothese que la fraction volumique de nodules est fixe dans le mélange et que c’est



la rigidité de ces nodules qui augmente avec la fraction volumique de noir de carbone. Un
systeme modele totalement confiné est représenté dans ce cas la. L’autre hypothése avancée
ici est que le noir de carbone se trouve exclusivement dans les nodules. Le module élastique
G’ d’un mélange de polymeres présentant une morphologie gouttes / matrice avec des gouttes

chargées en noir de carbone peut donc étre estimé grace a la relation suivante :

" 31-P)+(2+3P)K
(B+29)+2((1-P)K)

Equation (4.3)
avec @ : fraction volumique de nodules dans le mélange

K : rapport de viscosités

Afin d’adapter ce modeéle au mieux a notre systéme, le rapport de viscosités K est estimé
grace a une relation de type Krieger-Dougherty, en considérant les nodules chargés en noir de
carbone comme un systeme chargé. Le rapport de viscosités K est évalué grace a 1’équation
suivante :
%
K = (1 _¢_)_¢m[,7]

¢I7‘l
Equation (4.4)

avec ¢ fraction volumique de noir de carbone confiné dans les nodules = ¢ / 0,2

¢, : fraction de compactage maximale = 25 %

Ce modele de Kerner est représenté sur la figure 4.44 suivante en comparaison avec les

valeurs expérimentales obtenues pour le mélange.
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Figure 4.44 : Evolution du module de conservation G’ pour les mélanges NR 80 / SBRFact 20

en fonction du taux de N234 en comparaison avec un modeéle de Kerner (équations 4.3 et 4.4).

Les valeurs du module de conservation obtenues grace au modele de Kerner augmentent
jusqu’a 5 % de charges et atteignent ensuite un plateau pour des quantités de N234 plus
importantes. Ce plateau montre que les nodules sont totalement rigides des 5 % de noir de
carbone, ce qui représente 25 % dans le cas d’un systéme confiné avec une dispersion de 20
% de nodules. Au dela de cette quantité, 1’exces de charges se retrouve alors dispersé dans la
matrice en NR. Dans le cas de nos mélanges, le module atteint des valeurs comparables a
celles du plateau modele pour une quantité de noir de 15 pce, soit 7 % volumiques. Les
valeurs du module sont ensuite quasi constantes jusqu’a 30 pce de N234 dans le mélange.
Pour des quantités de noir de carbone plus importantes, le module G’ augmente de nouveau et
suit le comportement d’un systeme homogene modélisé par Krieger-Dougherty. Les nodules
de SBRF semblent donc pouvoir stocker au moins 7 % du volume de noir de carbone N234
(15 pce) et a partir de 13 % environ (30 pce), les nodules sont saturés et le noir est dispersé
dans la matrice NR. En revanche, il nous est impossible de conclure entre 15 et 30 pce : les
nodules ont atteint leur rigidité maximale mais ne peuvent-ils pas encore stocker du noir de

carbone ?

La comparaison des modules de conservation des mélanges NR 80 / SBRFact 20 avec des

modélisations de systéemes homogeénes et confinés, grace aux modeles de Krieger-Dougherty



et de Kerner, a montré le confinement de la charge dans les nodules de SBRFact. L’existence
d’une fraction efficace plus faible pour la loi de type Krieger-Dougherty et I’obtention de
valeurs de modules comparables a celle du modele de Kerner obtenues sur le plateau mettent
bien en évidence cette ségrégation du noir de carbone N234. D’un point de vue quantitatif, les
erreurs expérimentales restent trop importantes pour pouvoir conclure de maniére précise sur

la quantité de noir de carbone stockée par les nodules de SBRFact.

3. Bilan sur la localisation de la charge dans un systéme ségrégé

Un nouvel élastomeére fonctionnalisé étain a été étudié dans cette partie. Ces fonctions étain,
introduites dans les chaines de SBR, une fois activées, vont se fixer sur le noir de carbone et
ainsi entrainer une localisation préférentielle de la charge dans la phase SBR. Différents
mélanges ont été réalisés, tous dans les proportions NR 80 / SBR 20 pour avoir une
ségrégation dans les nodules. Deux méthodes d’analyses différentes ont été mises en place
afin de détecter la localisation du N234 dans les différents mélanges réalisés.

La premiére méthode est une analyse d’images, nécessaire pour confirmer et objectiver les
observations des clichés MET, qui montrent effectivement une tendance a la localisation dans
les nodules. Les résultats de ces analyses d’images ont confirmé cette localisation
préférentielle du noir dans le cas du SBRFact mais cette méme tendance a également été
observée pour les mélanges avec le SBRm.

La seconde méthode mise en place est I’analyse en rhéologie dynamique a I’état fondu de ces
mélanges. Une distinction a pu étre faite entre les mélanges avec le SBRFact et le SBRm. La
ségrégation du noir de carbone est confirmée dans le cas du SBRFact alors que le SBRm a
plut6t tendance a évoluer comme le systtme homogene de référence. Ce scénario a été
comparé avec des modeles théoriques.

Les deux méthodes donnent des résultats concordants dans le cas du nouvel élastomeére activé
mais divergents pour le SBRm. Cela montre que I’on est a la limite de validité de ces outils
d’analyse et que les conditions de mélangeage retenues ici ne sont sirement pas les plus
favorables a la ségrégation. En effet, ’activation du SBRF et sa fonctionnalité sont bien
meilleures que ce qui a été observé ici, lorsque cet élastomere est activé directement en
présence de noir de carbone. Dans ces conditions de mélangeage, une localisation de la charge

dans les nodules beaucoup plus visible est attendue. En revanche, le pré-malaxage du SBR



(cas du SBRm) aurait pour effet de casser les chaines de SBR et de créer ainsi des radicaux

libres qui pourraient avoir cette méme capacité de fixation sur la charge.

De nombreux autres tests pourraient venir compléter cette étude. Une variation des conditions
de mélangeage ou encore d’autres compositions en sont des exemples. En effet, les outils mis
en place ici ont montré leur efficacité et leurs limites dans le cas d’une ségrégation de la
charge dans des nodules. On peut se demander quelle serait leur validité si la charge était

confinée dans la matrice, ou si la morphologie était de type co-continue.






Chapitre 5

Comportement en extrusion







Afin d’établir un lien entre la structure des mélanges d’élastomeres chargés en noir de
carbone, qui a été décrite au chapitre 4, et leur comportement lors de la mise en ceuvre, ces
mélanges sont analysés par rhéométrie capillaire. Cette technique simule le comportement des

matériaux lors de I’extrusion.

I. Comportement en extrusion des élastomeéres

1. Construction des courbes d’écoulement

L’étude des défauts d’extrusion a été simulée par rhéométrie capillaire, technique qui permet
d’accéder au comportement en cisaillement permanent des polymeres fondus.
Un rhéometre capillaire de type SWO de chez Rheoflixer a été utilisé pour I’étude des défauts
d’aspect. Cet appareil fonctionne a gradient de vitesse de cisaillement imposé. L.’échantillon,
une fois placé dans le réservoir du rhéometre de dimensions Lg = 25 cm et Dg = 0,95 cm, est
extrudé a travers une filiére a 1’aide d’un piston animé d’une vitesse constante. La filiére
utilisée dans cette étude est une filiére cylindrique de longueur 10 mm et de diameétre 2 mm,
soit un rapport L / D = 5. La température d’extrusion est fixée a 100 °C. Un capteur de force
placé en haut du piston permet d’enregistrer la valeur de la force d’extrusion.
Les échantillons sont extrudés pour des gradients de vitesse de cisaillement apparents compris
entre 0,1 et 100 st
La mesure de la force d’extrusion permet de connaitre la pression en entrée de capillaire grace
a la formule suivante :
Rt
TTXR,

Equation (5.1)

avec F : force d’extrusion

Rg : rayon du réservoir

Dans le cas d’une filiére cylindrique, la contrainte de cisaillement a la paroi est alors évaluée

grace a la relation suivante :



2xL,
Equation (5.2)
avec Py : pression en entrée de capillaire
R¢ : rayon de la filiere
L; : longueur de la filiére

Connaissant la vitesse du piston, le débit est alors déterminé de la maniéere suivante :

Q=mxR,” xv
Equation (5.3)
avec Ry’ : rayon du réservoir

v : vitesse du piston

Grace a ces données, il est alors possible de tracer les courbes d’écoulement correspondantes
a ’extrusion de chaque échantillon et de relier 1’apparition d’un défaut a une contrainte de
cisaillement. Les joncs et leur aspect sont observés en sortie de filiére. Le gonflement a froid
des joncs a été mesuré mais ces résultats ne seront pas présentés ici car ces mesures ont été
faites trop en aval de la filiere et n’ont pas de sens. Les matériaux avaient eu le temps de

relaxer et le gonflement de s’atténuer.

2. Comportement en extrusion des élastomeéres non chargés

Dans un premier temps, ce sont les élastomeres purs qui sont analysés. Le NR 100 et le SBR
100 sont préparés par malaxage au mélangeur interne comme décrit dans le chapitre 3.
L’évolution de la force d’extrusion ainsi que de la vitesse lors de 1’extrusion du NR 100 a

plusieurs gradients de vitesses est représentée sur la figure 5.1 suivante :
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Figure 5.1 : Force et vitesse d’extrusion du NR 100 en fonction du temps [3].

Grace a ces valeurs, il est possible de tracer la courbe d’écoulement des élastomeres en

reportant la pression en entrée du capillaire en fonction du débit. Celle du NR 100 est reportée

sur la figure suivante :
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Figure 5.2 : Courbe d’écoulement du NR 100 avec la contrainte associée a I’apparition de

défauts d’aspect.

Dans le cas du NR 100, la courbe d’écoulement présente une discontinuité pour un débit de

1,31.10® m>.s™. Cette discontinuité intervient pour une contrainte de 0,48 MPa et correspond



a I’apparition du défaut de rupture d’extrudat, ce qui est observé sur les photographies du jonc

de NR 100 a la sortie de la filiére.

0,16 025 04 0,63 1

Figure 5.3 : Extrudats du NR 100 en sortie de la filiere capillaire en fonction du gradient de

vitesse apparent en s? [3].

L’observation des formes d’extrudats révele deux comportements différents en fonction du
gradient de cisaillement. Pour des gradients de cisaillement apparent inférieurs a 16 s, le
jonc est lisse et sans défaut visible. A partir d’un gradient de 16 s, qui correspond a une
contrainte de 0,48 MPa, un défaut concernant tout le volume de 1’échantillon apparait : c’est
le défaut rupture d’extrudat. Le défaut volumique observé est d’abord de forme hélicoidale

puis pour des vitesses plus élevées, il devient chaotique.

De la méme facon, on obtient la courbe d’écoulement du SBR 100.

107 107

°®
[ ]
© 7,=0,17 MPa . ©
o o® o
5 N, ;
° e 1,= 0,54 MPa o 10° Jo°°
‘g ° kY °®
= ° 5 .
o 109 | ] °
o 1) L)
k-] L4 £ [ )
c . .« °®
L2 ° 5 .
@ 5 10°F .o
] . ]
a <
oo o
10° 1" ‘10 ‘ 9 ‘ 8 . 7 6 104 - - - '
10 10 10 10 10 10 10-1 10-10 10- 10 107 10

s 3 _-1
Débit en m’.s Débit en m*.s™

(2) (®)

Figure 5.4 : Courbes d’écoulement obtenues pour le SBR 100 avec la pression en entrée P

(a) et la pression mesurée par le capteur P, (b).

Chapitre 5 : Comportement en extrusion 5-4



La courbe d’écoulement du SBR 100 présente une discontinuité pour la valeur du gradient de
cisaillement de 1 s™. En effet, deux pressions différentes sont calculées pour cette vitesse
d’extrusion car toute la gamme de vitesses ne pouvant se faire avec un seul réservoir de
matiére du rhéomeétre capillaire, les analyses sont faites en deux temps. La premiére
manipulation concerne les faibles gradients de vitesse de cisaillement (de 0,1 a 1 s™) et la
seconde enregistre la force pour les plus grandes vitesses (de 1 a 100 s™). Cette non continuité
des valeurs entre les deux enregistrements peut provenir de la différence de quantité de
matiére dans le réservoir. En effet, lors de la premiére manipulation, la mesure du pointa 1 s™
intervient pour une quantité de matiére dans le réservoir qui est faible, alors que pour le
second enregistrement, c’est le premier point, donc le réservoir est plein de matiére. Pour
s’affranchir de cet effet de la quantité de matiere dans le réservoir, la courbe d’écoulement du
SBR 100 a également été tracée grace a la pression mesurée directement par le capteur placé
en bas du réservoir (figure 5.4 (b)). Malheureusement, la non continuité de la courbe est
encore observée et aucune explication n’est avancée sur ce point la. Par la suite, toutes les
courbes d’écoulement présentées seront celles avec la pression d’entrée calculée selon

I’équation 5.1.

Hormis cet artefact inexpliqué, la courbe d’écoulement du SBR 100 est continue et les

différents régimes d’écoulement de ce polymere ne peuvent étre déterminés que par

observation des joncs.

0,1 0,16 025 04 0,63
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Figure 5.5 : Extrudats du SBR 100 en sortie de la filiere capillaire en fonction du gradient de

vitesse apparent en s

Dans le cas du SBR 100, trois régimes d’écoulement différents sont repérés sur les

photographies des joncs. Pour des gradients de cisaillement inférieurs a 2,5 s™', I’extrudat en



sortie de filiére est lisse et transparent. A partir de 2,5 s™', qui correspond a une contrainte de
0,17 MPa, le défaut « peau de requin » apparait a la surface du jonc avec des rayures
paralléles entre elles et perpendiculaires au sens d’écoulement. Lorsque la vitesse d’extrusion
augmente, ce défaut prend de I’ampleur car les rayures deviennent de plus en plus profondes.
Enfin pour des gradients de cisaillement supérieurs a 100 s™, le défaut concerne tout le

volume de 1’échantillon.

Le tableau suivant résume les conditions d’apparition des défauts observés sur les élastomeéres

non chargés.

Elastomére 1, en MPa 1, en MPa yens’ y,ens’
NR 100 - 0,48 - 16
SBR 100 0,17 0,54 2,5 100

avec T, : contrainte d’apparition du défaut « peau de requin »
T, : contrainte d’apparition du défaut volumique

¥, : gradient de cisaillement apparent d’apparition du défaut « peau de requin »

V, : gradient de cisaillement apparent d’apparition du défaut volumique

Figure 5.6 : Conditions d’apparition des défauts d’extrusion pour les élastomeres NR et SBR

non chargeés.

I1. Comportement en extrusion des élastomeéres et des mélanges

chargés en noir de carbone N234

1. Comportement en extrusion des élastomeres chargés en N234

Le comportement en cisaillement permanent des élastomeres chargés en noir de carbone
N234 a été également étudié. Les mesures sont faites dans les mémes conditions que pour les
polymeres non chargés. Les mélanges sont réalisés avec un taux de charge de 50 pce de N234

(33 % en masse) et selon les conditions décrites au chapitre 4.



Les courbes d’écoulement du NR 100 non chargé et chargé a 50 pce de N234 sont reportées

sur la figure suivante :
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Figure 5.7 : Courbes d’écoulement du NR 100 non chargé et chargé a 50 pce de N234.

La courbe d’écoulement du NR 100 présente une discontinuité pour de trés hauts débits mais
qui n’est pas en relation avec 1’apparition d’un nouveau défaut d’aspect. En effet, tous les
joncs présentent le défaut de rupture d’extrudat en sortie de la filiere (voir figure 5.8). Ce
défaut s’accentue et prend de 1’ampleur lorsque le gradient de cisaillement augmente. Des
contraintes de cisaillement plus élevées dans le cas du NR 100 chargé sont mesurées par
rapport au polymere non chargé. Cette augmentation de contrainte provient de I’augmentation

de la viscosité qui est liée a I’introduction de noir de carbone.
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Figure 5.8 : Extrudats du NR 100 chargé a 50 pce de N234 en sortie de la filiere capillaire en

fonction du gradient de vitesse apparent en s™.

Quel que soit le gradient de vitesse de cisaillement, tous les joncs sont déformés.

La figure 5.9 suivante présente les courbes d’écoulement obtenues lors de I’extrusion du SBR

100 non chargé et chargé a 50 pce de N234.
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Figure 5.9 : Courbes d’écoulement du SBR 100 non chargé et chargé a 50 pce de N234.



L’allure de la courbe d’écoulement est similaire a celle obtenue pour le SBR 100 non chargé.
La encore, les pressions et donc les contraintes de cisaillement a la paroi mesurées sont plus
élevées du fait de I’incorporation du noir de carbone dans le mélange. En revanche, 1’ajout de
charges dans le SBR 100 a pour effet d’éliminer tous les défauts d’aspect dans cette gamme

de vitesses d’extrusion. Aucun défaut n’est observé sur les joncs en sortie de filiére, comme

25 40 63 100

Figure 5.10 : Extrudats du SBR 100 chargé a 50 pce de N234 en sortie de la filiére capillaire

présenté sur la figure 5.10 suivante :

0,63 1
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en fonction du gradient de vitesse apparent en s™.

Quel que soit le gradient de cisaillement apparent appliqué au matériau, tous les joncs

extrudés sont lisses et brillants en sortie de filiére.

Enfin, le troisieme élastomere chargé qui a été extrudé dans les mémes conditions est le
SBRFact 100 chargé a 50 pce de N234. Le mélange a été préparé selon les conditions décrites
dans le chapitre 4, a savoir que le SBRF a été malaxé dans le mélangeur interne pendant 30
min a 150 °C et avec une vitesse de rotation de 100 rpm dans le but de I’activer. Ce SBRFact
est ensuite mélangé au noir de carbone. La courbe d’écoulement obtenue pour cet élastomeére

chargé est présentée ci-dessous :
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Figure 5.11 : Courbe d’écoulement obtenue pour le SBRFact 100 chargé a 50 pce de N234.

La courbe d’écoulement est parfaitement continue sur toute la gamme de vitesses d’extrusion,
ce qui est en accord avec 1’aspect lisse et brillant des joncs obtenus en sortie de filiere. Aucun
défaut d’aspect n’est observé sur les extrudats du SBRFact 100 chargé a 50 pce de N234. Les

photographies de ces joncs sont présentées ci-dessous :

0,1 0,16 04 063 1 1,6 25 4 6,3 10 16 25 40 63 100

Figure 5.12 : Extrudats du SBRFact 100 chargé a 50 pce de N234 en sortie de la filiere

capillaire en fonction du gradient de vitesse apparent en s™.



Le comportement en extrusion des nos trois élastomeres chargés a 50 pce de N234 est donc
tres différent. Le NR 100 présente des défauts d’aspect quelle que soit la vitesse d’extrusion,
probablement dus a ses propriétés élongationnelles, alors que le SBR 100 et le SBRFact 100

présentent des joncs lisses et brillants sur toute la gamme de débits.

2. Comportement en extrusion des mélanges d’élastoméres chargés

en noir de carbone

Dans cette derniére partie, I’influence de la localisation de la charge et de la morphologie des
mélanges sur le comportement en extrusion a été étudiée. Quatre mélanges différents ont été
réalisés. Le tableau suivant résume les matériaux testés avec leurs caractéristiques

morphologiques et la localisation du N234 :

, NR 80/ NR 20/
Mélanges NR 80/ SBR 20 SBRFact 20 NR 20/ SBR 80 SBRFact 80
Taux de
N234 >0 pee
Morohologie Gouttes de SBR dans une matrice Gouttes de NR dans une matrice
p g NR SBR
Ségrégation du
N234 dans les
Localisation Distribution nodules de Distribution Ségrégation du
. SBRFact . N234 dans la
de la charge homogéne homogene

(jusqu’a 20 pce) matrice SBRFact
puis exces dans

la matrice NR

Figure 5.13 : Mélanges réalisés et leurs caractéristiques structurales.

Tous les mélanges réalisés présentent une morphologie de type gouttes/ matrice. Ces
coupages de composition 80 / 20 ou 20 / 80 présentent un intérét industriel puisque certains
sont utilisés dans la réalisation de bandes de roulement de pneumatiques. C’est donc

I’influence de la localisation de la charge sur les défauts d’aspect qui est étudiée ici.

Les courbes d’écoulement obtenues pour ces quatre mélanges sont reportées sur la figure 5.14

suivante :
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Figure 5.14 : Courbes d’écoulement obtenues pour le NR 80 / SBR 20 (a), le NR 80 / SBRFact
20 (b), le NR 20/ SBR 80 (c) et le NR 20 / SBRFact 80 (d) tous chargés a 50 pce de N234.

Toutes les courbes d’écoulement présentent la méme allure continue, hormis le point a 1 s™

évoqué précédemment, avec des valeurs de contraintes de cisaillement en paroi comparables.

Les extrudats du mélange NR 20 / SBRFact 80 présentent pourtant des défauts d’aspect trés

marqués contrairement aux trois autres mélanges.
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Figure 5.15 : Extrudats du mélange NR 80 / SBR 20 chargé a 50 pce de N234 en sortie de la

filiére capillaire en fonction du gradient de vitesse apparent en s™.

Les extrudats du mélange NR 80 / SBR 20 (figure 5.15) ne présentent pas de défauts d’aspect
et sont globalement lisses. En revanche, les joncs sont mats en sortie de filiere. Les défauts
qui apparaissent sur les clichés pris a hauts gradients de vitesse de cisaillement ne sont pas de
réels défauts d’aspect mais sont des défauts induits par le prélévement du jonc a la vitesse

précédente. L’introduction de 20 % de SBR a un effet trées marqué sur le comportement en

extrusion car le NR 100 chargé a 50 pce de N234 (voir figure 5.8) présentait des défauts
d’aspect de type rupture d’extrudat sur tout le domaine de débits étudiés.

0,1 0,16 025 04 0,63 4 6,3 10 63 100

16 25 40
Figure 5.16 : Extrudats du mélange NR 80 / SBRFact 20 chargé a 50 pce de N234 en sortie

de la filiére capillaire en fonction du gradient de vitesse apparent en s™.



Les joncs observés pour le mélange NR 80 / SBRFact 20 ont un aspect comparable a celui des
joncs réalisés avec le SBR et ne présentent pas de défaut d’aspect majeur. La encore les
extrudats sont mats en sortie de filiere. La ségrégation d’une partie du noir de carbone dans
les nodules de SBRFact ne semble pas avoir d’effet sur le comportement en extrusion de ce
type de mélanges. Les différences de comportement observées au chapitre 4 en spectroscopie

dynamique a 1’état fondu ne se retrouvent pas dans le cas du cisaillement permanent.

Les mélanges de compositions opposées, a savoir 20 % de NR et 80 % de SBR ont ensuite été

5 04 0,63 1 1
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étudiés.

Figure 5.17 : Extrudats du mélange NR 20 / SBR 80 chargé a 50 pce de N234 en sortie de la

filiére capillaire en fonction du gradient de vitesse apparent en's™.

Des extrudats lisses et brillants, sans aucun défaut, sont observés pour ce mélange. Dans ce
cas-la, I’introduction de 20 % de NR ne semble pas avoir beaucoup d’effet sur le
comportement en extrusion. L’aspect des joncs obtenus ainsi est comparable a celui des

extrudats obtenus lors de I’extrusion de SBR 100 chargé a 50 pce de N234 (figure 5.10).

Enfin, les photographies des extrudats obtenus pour le mélange NR 20 / SBRFact 80 sont

présentées sur la figure 5.18 suivante :
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Figure 5.18 : Extrudats du mélange NR 20 / SBRFact 80 chargé a 50 pce de N234 en sortie

de la filiére capillaire en fonction du gradient de vitesse apparent en s™.

Contrairement a ce que pouvait laisser penser ’allure de la courbe d’écoulement de ce
mélange (figure 5.14 (d)), le mélange NR 20 / SBRFact 80 montre des défauts d’aspect du
type rupture d’extrudat pour tous les gradients de vitesse de cisaillement testés. Ces défauts
tres prononcés proviennent de la présence de nodules de NR non chargés dans le mélange.
Ces nodules sont déformables et lors de leur passage dans la filiére, ils vont emmagasiner
beaucoup d’énergie élastique. La recouvrance de ces contraintes en sortie de filiére va se
traduire par des défauts d’extrusion trés importants. Ce type de comportement avait été
observé pour des mélanges NR 70 / BR 30 chargés a 50 pce de N234 également [3]. D’apres
les auteurs, ce comportement provenait de la présence de nodules de BR non chargés dans le
mélange car tout le noir de carbone se trouvait dans la matrice NR.

Le tableau suivant résume les observations de défauts faites sur les matériaux chargés a 50

pce de N234 étudiés ici :

NR 80/ NR 20/
SBRFact NR 80/ NR 20/
NR 100 SBR 100 100 SBR 20 SBRFact SBR 80 SBRFact
20 80
Présence
de X X
défauts

Figure 5.19 : Tableau récapitulatif des échantillons chargés a 50 pce de N234 sur lesquels un

défaut de type rupture d’extrudat est observé.



La présence de défauts sur le mélange NR 20 / SBRFact 80 a été expliquée précédemment. En
revanche, la présence de défauts sur le NR 100 et surtout 1’absence de défauts sur le mélange

NR 80/ SBR 20 sont encore inexpliquées.

L’étude bibliographique a montré que la présence de ces défauts volumiques était liée aux
fortes contraintes élongationnelles subies par le polymere fondu a 1’entrée de la filiere. Le
comportement en élongation du NR 100 chargé a 50 pce de N234, ainsi que de trois mélanges
contenant 20 % de SBR, a donc été étudié dans le but de le relier a cette formation de défauts

d’extrusion.

Des mesures de viscosité élongationnelle ont été réalisées a 1’état fondu sur un rhéometre
Physica MCR-301 de chez Anton Paar équipé d’un outil Extensional Rheology Fixture SER-
HV-PO1.

agn

> <€

Figure 5.20 : Schéma du module SER utilisé pour la mesure de viscosité élongationnelle

[144].

Les mesures sont effectuées a une température fixée a 100 °C. Quatre vitesses de déformation
ont été retenues : 0,003, 0,01, 0,1 et 0,3 s’!. Ces mesures ont été menées sur des éprouvettes de
dimensions 20x10x1 mm®, préalablement préparées par compression a 110 °C, sous 180 bars
pendant lheure. La figure 5.21 suivante montre 1’évolution de la viscosité élongationnelle du
NR 100 chargé a 50 pce de N234 en fonction du temps de sollicitation et de la vitesse de

déformation.
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Figure 5.21 : Viscosités élongationnelles du NR 100 chargé a 50 pce de N234 a 100 °C en

fonction de la vitesse.

La viscosité élongationnelle du NR 100 chargé a 50 pce de N234 augmente lorsque la vitesse
de sollicitation diminue. Pour les quatre vitesses testées, une augmentation plus rapide de la
viscosité élongationnelle est repérée juste avant la rupture de 1’échantillon. Ce phénomene
traduit le caractére rhéoépaississant du matériau [145] qui va étre a 1’origine de la formation
de vortex dans le réservoir en amont de la filiére. La présence de vortex a été désignée dans la
bibliographie comme 1’une des origines d’apparition des défauts volumiques. Les propriétés
élongationnelles du NR 100 chargé a 50 pce de N234 peuvent alors étre la cause de la

présence de ces défauts de type rupture d’extrudat, observés sur la figure 5.8.

Le comportement élongationnel de trois mélanges contenant 20 % de SBR a également été
étudié. Il s’agit des mélanges NR 80 / SBR 20 non chargé, NR 80 / SBR 20 chargé a 50 pce
de N234 et le mélange NR 80 / SBRFact 20 chargé a 50 pce de N234.
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Figure 5.22 : Viscosités élongationnelles du NR 80 / SBR 20 chargé a 50 pce de N234 (a),
du NR 80/ SBRFact 20 chargé a 50 pce de N234 (b) et du NR 80/ SBR 20 (c) a 100 °C en

fonction de la vitesse.

Le comportement en élongation du mélange NR 80 / SBR 20 chargé a 50 pce de noir de
carbone (figure 5.22 (a)) montre une légere augmentation de la viscosité élongationnelle juste
avant la rupture des échantillons. Ce comportement est semblable a celui d’un caractere
rhéoépaississant comme celui observé pour le NR 100 chargé a 50 pce de N234. Les valeurs
relevées pour le mélange sont légerement inférieures a celles relevées pour 1’élastomere seul.
Ce caractére rhéoépaississant est habituellement relié aux défauts volumiques. Or dans le cas
de ce mélange, aucun défaut d’extrusion n’est observé (figure 5.15). Dans le but de mieux
comprendre ce phénomene, le comportement en élongation du mélange NR 80 / SBR 20, non
chargé, a été étudié dans les mémes conditions (figure 5.22 (c)). Ce mélange non chargé ne

présente aucune augmentation de la viscosité aux grandes déformations. Cela laisse penser



que ce mélange ne montrerait a priori pas de défauts lors de I’extrusion, du moins pas de
défauts volumiques avec présence de vortex dans le réservoir. Comme les charges ont
tendance a jouer un role de « processing aid » [107-110], une absence de défauts pour le
mélange chargé est attendue, ce qui est le cas expérimentalement. Cela montre donc que le
comportement en élongation ne peut pas étre forcément relié directement a la présence de
défauts volumiques sur les joncs en sortie de filiére.

Les viscosités élongationnelles obtenues pour le mélange réalisé avec le SBRFact (figure 5.22

(b)) sont en accord avec I’absence de défauts sur les joncs (figure 5.16).

II1. Bilan sur les défauts d’extrusion

Ces premiéres analyses de comportement en extrusion montrent trés clairement une faible
quantité de défauts d’aspect. Par manque de temps, seuls quelques échantillons ont été
extrudés et observés.

On remarque que le NR 100 présente des défauts d’extrusion et que I’introduction de noir de
carbone accentue ce phénomene, ce qui est contradictoire avec ce qui a été reporté dans la
littérature [107-110]. A I’inverse, les deux copolymeres SBR et SBRF montrent des joncs
plut6t lisses, en particulier lorsque du noir de carbone y est introduit. Enfin, sur les quatre
mélanges qui ont été analysés, seuls les extrudats de NR 20 / SBRFact 80 présentent des
défauts de type « gross melt fracture ». Ce phénomene a pour origine la présence de nodules
de NR non chargés en noir de carbone N234.

Dans le cas ou la charge est préférentiellement localisée dans les nodules de SBRFact, aucun
effet de cette ségrégation n’est visible. Il a été montré dans le chapitre 4 que les nodules de
SBRFact pouvaient stocker environ 15 pce de N234 et que pour des taux de charges plus
élevés, le noir en exces se retrouvait dans la matrice. Ce mélange doit avoir un comportement
assez proche de celui correspondant aux systemes homogenes, a savoir les mélanges NR 80 /
SBR 20 et NR 20 / SBR 80 chargés a 50 pce. Le comportement en extrusion de mélanges
chargés a 10 ou 15 pce de noir de carbone serait peut étre plus révélateur de ’effet du
confinement de la charge dans des nodules. Cependant, un taux de charge de 15 pce ne
présente pas réellement d’intérét industriel.

L’absence de mesures de gonflement ne constitue pas un réel manque dans cette étude car cet
effet est directement relié a 1’apparition des défauts d’aspect et n’apporte pas d’informations

supplémentaires.



Enfin, ces travaux ne constituent qu’une introduction a ce qui pourrait étre réalisé pour rendre
cette étude complete. Comme évoqué précédemment, d’autres mélanges avec des taux de noir
de carbone différents pourraient apporter de nouvelles données. Le comportement en
extrusion et en élongation des matériaux purs, puis chargés ainsi que pour les mélanges non
chargés permettrait probablement de mieux comprendre les phénomenes qui se mettent en

place dans ce type de matériaux.









Conclusion générale et perspectives







Conclusions et perspectives

A travers I’étude de coupages élastomériques crus, chargés ou non en noir de carbone,
I’objectif de cette thése était d’identifier les morphologies adoptées par ces mélanges,
d’étudier I’influence de I’introduction de charges sur ces morphologies mais aussi de détecter
la localisation de cette charge. Dans une derniére partie, c’est I’impact de ces différentes

structures sur les défauts d’extrusion qui a été abordé.

Cette étude a été réalisée en trois grandes étapes. La premiere consistait a établir une
cartographie des différentes morphologies adoptées par les coupages NR / SBR et BR / SBR,
crus et non chargés, sur toute la gamme de composition. La caractérisation de ces
morphologies a été possible grace a différentes méthodes d’analyse, certaines ayant déja été
évoquées dans la littérature et d’autres, ont été mises en place pour I’étude de ces mélanges.
Une fois la morphologie connue, la seconde étape consistait a charger ces coupages avec du
noir de carbone et de caractériser la structure de ces mélanges crus et chargés. L’impact de
I’introduction de la charge sur la morphologie ainsi que la localisation de celle-ci dans les
mélanges représentent une grande partie de ce travail, via la mise au point de techniques
permettant de détecter la localisation du noir de carbone dans ces mélanges. Enfin, dans une
derniére étape, le comportement en extrusion de ces coupages crus et chargés a été analysé.
Le comportement lors de la mise en ceuvre a pu étre caractérisé essentiellement en terme de

défauts d’aspects des extrudats.

Les différentes morphologies adoptées par les mélanges NR / SBR et BR / SBR non chargés
ont été décrites. Dans le cas des coupages NR / SBR, des images de microscopie électronique
en transmission montrent tres bien le passage d’une dispersion de gouttes de SBR dans une
matrice NR a une morphologie de type co-continue pour laquelle va avoir lieu I’inversion de
phase. Une dispersion de nodules de NR dans une matrice SBR a ensuite été identifiée. Ces
changements de morphologie ont été repérés pour des mélanges composés a 25 et a 65 % de
SBR environ. Des analyses d’images ont confirmé ces valeurs. Ces valeurs de compositions
limites des morphologies gouttes / matrice ont par ailleurs été identifiées grace aux variations
de la température Ta mesurées en rhéométrie dynamique a 1’état solide. Ce nouveau
descripteur de la morphologie des mélanges d’élastomeres a montré toute son utilité dans le

cas des mélanges BR / SBR ou aucune image microscopique n’a pu étre obtenue. Des



résultats partiels d’extraction sélective et de calorimétrie différentielle a balayage ont montré
I’absence de morphologie co-continue et une miscibilité partielle entre les deux composants.
Les variations de Ta ont permis de montrer le passage d’une morphologie gouttes de SBR
dans une matrice BR a une dispersion de nodules de BR dans une matrice SBR pour des
compositions comprises entre 35 et 70 % environ de SBR dans le mélange. La morphologie
de ces coupages a pu étre décrite grace a la mise en place d’un nouveau descripteur que sont
les variations de la température Ta, provenant d’une différence des coefficients de dilatation

thermique des polymeres.

La seconde étape consistait en 1’étude de la structure de ces mémes coupages NR / SBR et BR
/ SBR crus mais chargés en noir de carbone N234. Les descripteurs de la morphologie n’étant
pas modifiés avec I’introduction de charges dans les mélanges, il a été conclu que le noir de
carbone n’avait pas d’effet sur la morphologie des mélanges. En revanche, de nombreux
essais ont été réalisés dans le but de mettre au point une technique de détection de la
localisation de la charge, que ce soit par observation microscopique couplée a de 1’analyse
d’images ou encore de 1’analyse spectrométrique a 1’état fondu. Les premiers résultats sur les
mélanges NR / SBR et BR / SBR n’ayant montré aucune localisation préférentielle du noir de
carbone dans ’une des phases, un nouvel élastomere, fonctionnalisé pour ségréger le noir de
carbone a été utilisé. La mise au point d’outil permettant de détecter la ségrégation a été
possible grace aux mélanges réalisés avec cet élastomeére fonctionnel. La comparaison des
densités de particules analysées sur des clichés MET a confirmé I’impression de localisation
préférentielle qui s’était dégagée de 1’observation des clichés. Enfin, la comparaison des
modules élastiques G’ avec les modules d’un systeme homogene (via le modele de Krieger-
Dougherty) et ceux d’une dispersion de nodules rigides dans une matrice (via le modele de
Kerner) a permis de conclure sur la localisation préférentielle du noir de carbone dans la
phase SBRF. En revanche, la quantification du noir de carbone ségrégé dans les nodules reste
difficile.

Enfin, dans une derniére partie, le comportement en extrusion des élastomeéres et des
coupages a été abordé. La simulation de la mise en ceuvre a été réalisée par rhéométrie
capillaire et 1’observation de défauts sur les extrudats a été menée. Cette étude du
comportement en extrusion n’a pas été approfondie par I’absence de défauts sur les mélanges
étudiés. La localisation préférentielle du noir de carbone dans les nodules de SBRFact ne

semble pas avoir d’effet sur les défauts d’extrusion, dans ces conditions de mélangeage. Ces



observations ont été reliées au comportement élongationnel des élastomeres mais toutes n’ont

pas été expliquées quantitativement.

A D’issue de ces travaux, de nombreux objectifs ont été remplis. Une cartographie compléte
des morphologies des mélanges NR / SBR et BR / SBR a été réalisée grace a différentes
techniques d’analyse. La localisation du noir de carbone dans ces mélanges a été étudiée et
n’a montré aucune préférence pour 1’un ou I’autre des composants du mélange. En revanche,
cette ségrégation a été obtenue avec I’'utilisation d’un SBR fonctionnel. Les comportements
en extrusion des différents mélanges n’ont pas montré de différences significatives, si ce n’est

dans le cas ou le noir de carbone se retrouve confiné dans la matrice.

De nombreuses pistes restent a explorer dans le but d’affiner cette étude.

Les méthodes développées pour la description de la morphologie des mélanges non chargés
pourraient étre testées sur d’autres coupages. L’étude d’un mélange de morphologie connue
grace a I’analyse d’images permettrait de consolider la validité de cette analyse et I’utilisation
des facteurs de forme dans la description des morphologies des mélanges de polymeres
incompatibles. Des mesures spectrométriques dynamiques a [’état solide sur d’autres
systémes présentant des coefficients de dilatation thermique différents permettraient la encore
de consolider la validité de cette méthode. Enfin, des mélanges ternaires utilisés dans la

fabrication de pneumatiques pourraient étre étudiés.

L’étude de la localisation du noir de carbone dans les mélanges d’élastomeres pourrait étre
complétée par une étude plus approfondie du SBRF et surtout de son mécanisme d’action.
Des travaux portant sur le greffage du SBRF sur le noir de carbone, sur le mécanisme
d’activation de cet élastomere ainsi que sur la durée de vie des radicaux qui permettent cette
ségrégation permettraient d’ajuster les conditions de mélangeage. En effet, I’action du SBRF
est bien plus importante si celui—ci est directement malaxé en présence de noir de carbone. En
modifiant les conditions de mélangeage, la ségrégation du noir de carbone dans la phase

SBREF serait améliorée et la détection de celle-ci serait certainement plus aisée.

Enfin, la derniére partie de ces travaux n’est qu’une introduction a I’étude des défauts
d’aspect qui pourrait étre menée sur ces mélanges. L’effet de la localisation de la charge dans

les nodules n’a pas été observée ici, mais des taux de charges différents ainsi que des



conditions de mélangeage adaptées permettraient certainement de mieux appréhender cette
relation entre structure et propriétés des coupages d’élastomeres chargés en noir de carbone,

qui sont utilisés dans la fabrication des bandes de roulement des pneumatiques.
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Annexe 1

Algorithme du calcul de la distance inter particules

clear;
clf;
stacksize (120000000) ;

// chargement du fichier de données
result=uigetfile (["*.txt"]) ;

Nomfichier=result;
fd = mopen (Nomfichier', 'r');

[n, texte, texte, texte, texte]l= mfscanf (fd, '%s %s %s %s\n');
err=0;
N=0;
while err==0

N=N+1;

data(N,1:4) = mfscanf (fd, '$f $f $f $f\n');
err=meof (£d) ;

end;

mclearerr (fd) ;

mclose (fd) ;

pxxmax=max (data(:,2)); // borne du domaine X
pxymax=max (data(:,3)); // borne du domaine Y

// correspondance pixel/nm
//result=x mdialog('Echelle', ['largeur image en nm'], [string (pxxmax)])
Coeff=1; // evstr(result(l))/pxxmax; // coefficient de mise A 1'échelle

// tracé de l'image reconstituée ( ! dimensions en pixel !)

xmax=max (data(:,2));
ymax=max (data(:,3));

R=sqgrt(data(:,1)/%pi);
close ()
close ()

xset ("window", 0) ;
isoview (0, xmax, 0,ymax) ;

posc=data(:,2:3);
AR=data(:,4) ;
W=2*R;

H=W .* AR

Vcl=zeros (N, 1) ;
Vc2=ones (N, 1) *360%*64;
stl=ones (N, 1) ;
Marcs=[posc!';W';H';Vcl';Vc2'];

xfarcs (Marcs, stl')

clear R; clear AR ; clear W ; clear H; clear Vcl; clear Vc2; clear stl;
clear Marcs



clear data;
// calcul du vecteur contenant toutes les distances entre particules

XM=posc(:,1) *Coeff; // Vecteur abscisse des Centre de Masse
YM=posc (:,2)*Coeff; // Vecteur ordonnées des Centre de Masse

MX=XM*ones (1,N) ;
MY=YM*ones (1,N) ;

dx2=(MX-MX') .*2;
dy2=(MY-MY') ."2;

Mdist=sqgrt (dx2+dy2); // matrice des distance, symétrique , trace nulle
Mdist2=triu(Mdist); // récupération de la partie triangulaire supérieure

Vdist ind=find (Mdist2<>0); // vecteur contenant les indices de toutes les
valeurs non nulles

clear Mdist;

Vdist=Mdist2 (Vdist ind); // vecteur contenant toutes les valeurs non nulles
clear Mdist2;

// génération des classes
1lgV=1logl0 (Vdist) ;
dmin=min (1gV) ;

dmax=max (1gV) ;

nbc=N/30;
classes = logspace (dmin, dmax,nbc) ;

// mesure du nombre de point par classes

[Y,Z,W] =dsearch(Vdist,classes, "c") ;
P=Z'./sum(Z) ;

// affichage des résultats

xm=1logspace (dmin, dmax,nbc-1) ;

xset ("window", 1) ;

xtitle('', 'distance interparticulaire (px)', 'Fréquence' ) ;
plot2d(xm, P,style=-3,logflag="11") ;

// valeur moyenne de la distance

dmoy=sum (P.*xm') ;

// moyenne pondérée (par les petites distances) de la distance
dmoy2=1/ sum(P./ xm') ;

// valeur au pic

ind dpic=find(P==max(P)) ;

dpic=xm(ind dpic) ;

aff=["d moyenne (nm)=",string(dmoy) ;"d moyenne pond (nm)=",string(dmoy2);"d
pic (nm)=",string(dpic) 1;



xstring ( xm(l),0.4*max(P), aff );

dens=Z ./ xm.”"2
xset ("window", 2) ;

xtitle('', 'distance interparticulaire (nm)', 'densité de particule (/nm-
Az2yr )
plot2d(xm,dens, style=-3,logflag="11") ;

// enregistrement données : temps,strain, visco,viscolin
dat=[xm',P, dens'];

Nomfichier=uiputfile(["*.txt"], "Choisir un nom de fichier") + ".txt";
fid = file("open",Nomfichier, "new") ;

// écriture des lignes

write(fid,dat) ;
file ("close",fid);

// fin
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Annexe 2

Algorithme du calcul de la densité de particules

clear;
stacksize (120000000) ;

nbc=50 // nombre de classe

// chargement du fichier de donnA®es
result=uigetfile(['*.csv']);

Nomfichier=result;
fd = mopen (Nomfichier', 'r');
[n, texte, texte, texte, texte]l = mfscanf (fd, '%s %s %s %s\n');

err=0;
N=0;
while err==

N=N+1;

data(N,1:4) = mfscanf (fd, '%f %f %f $f\n');
err=meof (£d) ;

end;
mclearerr (fd) ;
mclose (£4d) ;

pxxmax=max (data(:,2)); // borne du domaine X
pxymax=max (data(:,3)); // borne du domaine Y

// correspondance pixel/nm
//result=x mdialog('Echelle', ['largeur image en nm'], [string (pxxmax)])
Coeff=1; // evstr(result(l))/pxxmax; // coefficient de mise A 1'echelle

// tracBA® de 1l'image reconstituA®®e ( ! dimensions en pixel !)
xmax=max (data(:,2))+0.01;
ymax=max (data(:,3))+0.01;

posc=data(:,2:3);

// calcul du vecteur contenant toutes les distances entre particules

XM=posc (:,1) *Coeff; // Vecteur abcisse des Centre de Masse
YM=posc (:,2)*Coeff; // Vecteur ordonnA®es des Centre de Masse

dens moy=N/ (xmax*ymax)

//clear R; clear AR ; clear W ; clear H; clear Vcl; clear Vc2; clear stl;
clear Marcs

// affichage des particules dans le plan
plot2d (XM, YM, style=-4)

for i=1:N



1gBxmax=10gl0 (xmax-XM (1)) ;
1gBxmin=1ogl0 (XM (1)) ;

GXd=XM (i) +logspace (1, lgBxmax,nbc); // dA®finition des

droites (en X)

GXg=XM (i) -logspace (1, 1lgBxmin,nbc); // dA®finition des

gauches (en X)

lgBymax=10gl0 (ymax-YM (1)) ;
1gBymin=1ogl0 (YM (1)) ;

GYh=YM (i) +logspace (1, lgBymax,nbc); // dA®finition des

Hautes (en Y)

GYb=YM (i) -logspace (1, 1lgBymin,nbc); // dA®finition des

basses (en Y)

classes

classes

classes

classes

des bornes

des bornes

des bornes

des bornes

// Calcul du nombre de particules dans chaque classe et la densitA®

associl®e

for j=1:nbc
Vind=find ( (XM<GXd (§) & XM>GXg (
Leclass(i,3)=sqrt ((GXd(j)-GXg(j
Nclass (i, j)=size (Vind, 2) ;

3)) & (YM<GYh (j
)) * (GYh () -GYb (

dclass(i,]j)=size(Vind, 2)/(GXd(])-GXg(j))/(GYh(]j)-GYb (7)) ;

end
end;
xm=mean (Lclass, 'r"')

dmin=min (dclass)
dmax=max (dclass)

nbcd=nbc+1;
Cd=logspace (1logl0 (dmin) , logl0 (dmax) ,nbcd)

// construction de la distribution des positions
for col=1:nbc

[Y,Z,W]=dsearch(dclass(:,col),Cd, "c");
distd(:,col)=2"

end
Cdm=logspace (1ogl0 (dmin) , logl0 (dmax) ,nbcd-1)
xset ("window", 2) ;

MCdm=Cdm' *ones (1,nbcd-1) ;

Moy=meanf (MCdm,distd, 'r")

sigma =stdevf (MCdm,distd, 'r')

// Calcul des moments
xmf=xm(find (sigma>0.000000001) )

YM>GYb (j))) ;



sigmaf=sigma (find (sigma>0.000000001)); // ecart type
Moyf=Moy (find (sigma>0.000000001)); // moyenne
M2f=Moyf.”*2+sigmaf.”2 // moment d'ordre 2

plot2d (xm, Moy, style=-6,logflag="11"); // tracA® de la densita® moyenne

plot2d (xmf, sigmaf,style=-5,logflag="11"); // tracA® de 1'ecart type
//plot2d (xmf,M2f,style=-3,logflag="11"); // tracA® du moment d'ordre 2

// enregistrement donniA®es : classe,moyenne, ecart type, Moment d'ordre 2
dat=[xmf' , Moyf', sigmaf' M2f'];

Nomfichier=uiputfile(["*.txt"], "Choisir un nom de fichier") + ".txt";
fid = file("open",Nomfichier, "new") ;

write(fid, dat) ;
file ("close",fid);

// fin






