N

N

Caractérisation morphologique et homogénéisation
¢élastique et visco-élastique de polymeres renforcés de
nano-plaquettes d’argile

Pierre Gelineau

» To cite this version:

Pierre Gelineau. Caractérisation morphologique et homogénéisation élastique et visco-élastique de
polymeres renforcés de nano-plaquettes d’argile. Mécanique [physics.med-ph]. Université de Tech-
nologie de Compiegne, 2015. Frangais. NNT: 2015COMP2193 . tel-01342456

HAL Id: tel-01342456
https://theses.hal.science/tel-01342456v1
Submitted on 6 Jul 2016

HAL is a multi-disciplinary open access L’archive ouverte pluridisciplinaire HAL, est
archive for the deposit and dissemination of sci- destinée au dépot et a la diffusion de documents
entific research documents, whether they are pub- scientifiques de niveau recherche, publiés ou non,
lished or not. The documents may come from émanant des établissements d’enseignement et de
teaching and research institutions in France or recherche francais ou étrangers, des laboratoires
abroad, or from public or private research centers. publics ou privés.


https://theses.hal.science/tel-01342456v1
https://hal.archives-ouvertes.fr

= UlC

Universit-é‘ de Technologie
Compiegne

Par Pierre GELINEAU

Caractérisation morphologique et homogénéisation
élastique et visco-élastique de polymeres renforcés
de nano-plaquettes d’argile

These présentée
pour I'obtention du grade
de Docteur de 'UTC

Stack of sandwiches Bi-layered sandwich

Real material

Hybrid models
|Homegeneous strain: Voigt
Equivalent properties Homogeneous stress: Reuss

Partial conditions of Taylor and 5achs

Homogeneous
equivalent material

Effective particle

Matrix-inclusion models

Soutenue le 16 avril 2015
Spécialité : Mécanique Avanceée

D2193




Laboratoire Roberval

Universitéﬁe Technologie
Unité de recherche en mécanique

Compiegne

o utc F

N°:

Université de Technologie de Compiégne
Laboratoire Roberval (UMR CNRS 7337)

THESE DE DOCTORAT
pour obtenir le grade de
DOCTEUR
Spécialité : Mécanique Avancée

présentée par

Pierre GELINEAU

CARACTERISATION MORPHOLOGIQUE ET
HOMOGENEISATION ELASTIQUE ET VISCO-ELASTIQUE DE
POLYMERES RENFORCES DE NANO-PLAQUETTES D’ARGILE

Soutenue le 16 avril 2015 devant le Jury composé de :

Djimédo Kondo Professeur des universités, Université Pierre et Marie Curie Président
Renald Brenner Chargé de Recherche CNRS HDR, Institut Jean le Rond d’Alembert  Rapporteur
Mathias Brieu Professeur des universités, Ecole Centrale Lille Rapporteur
JinBo Bai Directeur de recherche CNRS, Ecole Centrale Paris Eraminateur
Salima Bouvier Professeur des universités, Université de Technologie de Compiégne  Framinateur
Ludovic Cauvin Maitre de conférences, Université de Technologie de Compiégne Directeur

Fahmi Bédoui Maitre de conférences, Université de Technologie de Compiégne Directeur






“La science, mon garcon, est faite d’erreurs,
mais d’erreurs qu’il est bon de commettre,
car elles ménent peu a peu a la vérité”
Professeur Lidenbrock






Remerciements

Ce travail de thése a été effectué au sein du département Génie Mécanique du laboratoire
Roberval sous la direction de Fahmi Bédoui et Ludovic Cauvin. Je les remercie tous les deux de
m’avoir accompagné et encadré durant ces trois années. Grace & eux j’ai beaucoup appris et je
ne me suis jamais senti perdu ou oublié.

Je tiens & remercier Jérome Favergeon, directeur du département Génie Mécanique ainsi
que toute I'équipe enseignante du génie mécanique avec qui j’ai travaillé en tant qu’ATER. Je
remercie également tous les membres du laboratoire Roberval pour nos discussions sur des sujets
aussi bien sociales et que scientifiques autour d’un bon café. Merci & tous pour votre accueil et
pour ces trois années.

N

J’adresse mes remerciements & monsieur Djimédo Kondo qui a accepté de présider le jury
de thése ainsi qu’a messieurs Renald Brenner et Mathias Brieu qui m’ont fait I’honneur d’étre
rapporteur de ces travaux. J’exprime également ma gratitude & monsieur JinBo Bai et & madame
Salima Bouvier, examinateurs de ce travail.

Mes remerciements s’adressent aussi & tous les doctorants et assimilés que j’ai pu cotoyer :
Anais, Nicolas, Aurélie, Benoit, Justine, David, Walid et Blanche. Je remercie également Antho,
compagnon de galére et de fétes durant ces trois années et, évidemment hysis sans qui mes matins
n’auraient pas été les mémes.

Ce travail a aussi été I'occasion de voyager. Je remercie tout d’abord, le laboratoire National
d’Argonne (Chicago, USA) et Steeven Weigand de m’avoir permis de réaliser des essais de dif-
fraction des Rayons-X. Je n’oublie pas, bien entendu, les discussions et les longues nuits passées
a faire ces essais avec le Professeur N.S. Murthy, Thanh Loan Nguyen et Fahmi Bédoui.

Un voyage au pays de Chopin, m’aura permis de rencontrer Maja Stepien. J’adresse donc
mes vifs remerciements au Professeur A. Galesky (CMMS, Lodz, Pologne), a Maja, a sa famille
et & ses amis pour leur accueil, pour m’avoir permis de faire de trés belles images TEM de mes
matériaux mais aussi pour m’avoir fait découvrir cette jolie ville de Lodz. Dziekuje!

Je n’ai évidemment pas délocalisé tous mes essais, j’ai donc une pensée au Made in France.
Merci & Isabelle, Jean-Patrick et Gérard pour leur aide et le temps qu’ils m’ont consacré.

Je tiens & remercier mes amis de Saint-Lezin qui ont supporté de ne pas me voir souvent, les
fanfarons et autres parisiens qui eux ont supporté de me voir. Ces remerciements sont également
destinés a la rue de Cottes pour ’hébergement du mardi soir et au CUC qui m’a permis de me
changer les idées en musique (acoustique, pour éviter les pannes de micro).

Je tiens également a remercier Marguerite et Michéle Guigon pour le temps qu’elle ont consa-
cré & chasser les fautes d’orthographe et de frangais de ce manuscrit.

Je n’en serais pas la aujourd’hui sans ma famille (au sens large), mon frére, ma sceur et mes
parents qui m’ont toujours soutenu dans mes choix. Enfin, je remercie Lorna, pour le soutient et
les bons moments qu’elle m’a apporté ces derniéres années.

Si j’ai oublié quelqu’un, n’hésitez pas a prendre un stylo et ajouter votre nom dans le para-
graphe qui vous convient, je ne voudrais pas facher de lecteur.






Table des matiéres

Table des figures ix
Liste des tableaux XV
Glossaire xvii
Introduction bibliographique 1
0.1 Introduction générale . . . . . . . . ... 1
0.2 Matériaux . . . . . . . .. e e e e 4
0.2.1 Matrices polymeéres . . . . . . . ..o 4

0.2.2 Renforts . . . . . . . . . 10

0.3 Procédés de fabrication . . . . . . . ... .. Lo 13
0.4 Caractérisation des nano-composites . . . . . . . . . ... ... ... ... 16
0.4.1 A DI’échelle macroscopique . . . . . . .. . ... 16

0.4.2 A I'échelle microscopique . . . . . . . . ... 18

0.4.3 A I’échelle nanoscopique . . . . . . . ... ... 18

0.5 Modéles micro-mécaniques . . . . . . ... Lo e 20

I CARACTERISATION 23
1 Matériaux et caractérisation de la micro-structure 25
1.1 Matériaux de 'étude . . . . . . . . . .. 25
1.2 Caractérisation micro-structurale . . . . . . . . .. ... ... ... .... 31
1.2.1  Microscopie Electronique a Transmission . . . . . . .. ... .... 31

1.2.2 Diffraction des Rayons-X . . . . . . . . ... 37

1.3 Reécapitulatif . . . . . . . .o 52

2 Caractérisation mécanique 55
2.1 [Essais quasi-statiques : comportement élastique linéaire . . . . . . . . . .. 55
2.2 Essais dynamiques : comportement visco-élastique . . . . . . .. .. .. .. 58
2.3 Récapitulatif. . . . . . .o 65

II MODELISATION 67
3 Comportement élastique 69
3.1 Modéles matrice-inclusion . . . . . . . . ... Lo 70
3.2 Modeles hybrides . . . . . . . ..o 74

vii



viii Table des matiéres
3.3 Modélisation multi-échelles . . . . . . . . .. .. ... L. 76
3.3.1 Etude paramétrique . . . . . . . ..., 78

3.3.2 Confrontation aux données de la littérature . . . .. . ... .. .. 79

3.4 Confrontation aux données expérimentales en élasticité . . . ... ... .. 81
3.5 Récapitulatif. . . . . . . .. 86

4 Comportement visco-élastique linéaire 87
4.1 Modele de Maxwell généralisé . . . . . . .. .. ... oL 87
4.2 Démarche d’homogénéisation en visco-élasticité . . . . .. . . . .. .. .. 89
4.2.1 Transformation de Laplace—Carson . . . . . ... ... ... .... 89

4.2.2 Retour a 'espace temporel . . . . .. . ... .00 89

4.2.3 Démarche . . . . . . . . 91

4.3 Confrontation aux données expérimentales en visco-élasticité . . . . . . . . 93
4.3.1 Identification du comportement de la matrice . . ... ... .. .. 93

4.3.2 Prédictions du comportement des nano-composites . . . . . .. .. 96

4.4 Reécapitulatif. . . . . . ... 111
Conclusions générales et perspectives 113
ANNEXES 121
A Compléments a ’'introduction 121
A.1 Configuration des vis de mélanges (Eurolab16) . . . . . .. ... ... ... 121

B Compléments au chapitre 1 123
B.1 Histogrammes des mesures TEM . . . . .. .. .. ... ... ... .. .. 123
B.2 Observations XRD en fonction de la température . . . . . . ... ... .. 126

C Compléments au chapitre 2 129
C.1 Comportement visco-élastique des grades Aet B . . . . . ... ... .. .. 129

D Compléments au chapitre 3 131
D.1 Tenseur d’Eshelby . . . . . . . . . . ... ... 131

E Compléments au chapitre 4 133
E.1 Homogénéisation en visco-élasticité . . . . . .. .. .. ... ..., 133

Bibliographie 137



Table des figures

1 Représentation des différentes micro-structures des nano-composites. . . . . 2
2 Représentation de I'organisation de chaines polyméres dans une phase amorphe
(a) et dans une phase cristalline (b). . . .. ... ... 0000 4
3 Représentation d’un sphérulite composé de lamelle cristalline. . . . . . .. 5
4 Schéma de la synthése du PLA par le procédé de Cargill. . . . . .. .. .. 6
5) Schéma de la synthése du PLA par le procédé de Mitsui Toatsu. . . . . . . 7
6 Schéma des formes moléculaires des lactides. . . . . . . ... .. ... ... 7
7 Schéma du monomeére de Polycarbonate. . . . . .. .. .. ... ... ... 8
8  Reéaction du bisphénol A avec un phosgéne. . . . . . .. . ... ... ... 9
9 Réaction du bisphénol A avec un carbonate de diphényle. . . . . . . . . .. 9
10 Schéma des différentes morphologies de renforts [Cauvin, 2009]. . . . . . . 10
11 Structure de la montmorillonite [Cauvin, 2009]. . . . . . .. ... ... .. 11
12 Schéma d’une plaquette, d'un agrégat et d’un ensemble d’agrégats |[Cauvin,
2000]. . .o 11
13 Schéma des modes d’association des feuillets [Soulestin, 2004]. . . . . . . . 12
14 Liens entre les différentes longueurs caractéristiques des nano-composites
et les moyens d’essais permettant de les caractériser. . . . . .. ... ... 16
15 Module de Young (E) avec écart type du nanocomposite (Polypropyléne +
montmorillonite) en fonction de la fraction volumique de renforts [Cauvin,
2000]. . . 17
16~ Module de conservation (a) et de perte (b) pour du PLA renforcé de MMT
en fonction de la fréquence a 50°C. . . . . . ... ... L. 17
17 Image par Microscopie Electronique & Transmission d’un polycarbonate
renforcés de nano-plaquettes de type cloisite93A. . . . . . .. .. .. .. .. 18
18  Schéma du principe de la diffraction et définition des différents vecteurs
utilisés : k, est le rayon incident, k le rayon transmis, ¢ le rayon diffracté
et 2.0 est I’angle de diffraction. . . . .. .. .. ... L 19
19 (a) Figure de diffraction d’un nano-composite (PLA+MMT) avec deux
halos de diffraction. (b) Graphe de 'intensité intégrée suivant une direction
en fonction de la norme du vecteur de diffraction pour le méme nano-
composite montrant deux pics de diffraction. . . . . . ... ..., 20
20 (a) Structure cristalline d’'un PE. (b) Schéma du milieu considéré par les
modeéles hybrides : agrégat de sandwiches orientés aléatoirement. . . . . . . 21
21 Schéma de la prise en compte du rapport de forme et de la distribution
spatiale des inclusions dans la borne de PCW [Ponte Castaneda et Willis,
1995]. .« 21
1.1 Schéma du profil de 'extrudeuse. . . . . . . . ... ... ... ... ..., 26
1.2 Schéma du profil de la presse & injecter. . . . . . . . . . ... ... ... .. 27

X



Table des figures

1.3

1.4

1.5
1.6
1.7

1.8

1.9

1.10

1.11

1.12

1.13

1.14

1.15

1.16

1.17

1.18

1.19
1.20

1.21

1.22

1.23

1.24

Graphe obtenu par mesure DSC montrant les températures mesurées (7,
T, Tyo et Ty) et Pexemple de Penthalpie de cristallisation d'un pic (AH.1). 29

Résultats d’un essai de TGA sur le grade A4. Détermination de la fraction

massique de renforts. . . . ... .. 30
Principe de fonctionnement du TEM. . . . . .. ... ... ... ... ... 32
Schéma des sections de découpe des échantillons par ultra-microtomie. . . . 32

Exemples d’images des différents matériaux observés au TEM découpés
suivant la direction S2. . . . . . . .. 33

Analyse d’une image a 1’aide d’TmageJ (détection de bords) pour le grade
C3. Mesure de I'épaisseur d’'un empilement en appliquant le filtre de Sobel. 34

Exemples de microscopie TEM : (a) suivant le direction 1 et (b) suivant le

direction 2 (Figure 1.6). . . . . . . . .. .. ... 34
Comparaison de la mesure de az(T EM) pour les matériaux : A (PLA+30B),
B (PLA193A) et C (PCHO3A). o o oot 35
Histogramme des mesures de a3(TEM) du grade A5. (a) Diagramme en
boite des mesures de az(TEM) du grade A5. . . . . . . ... .. ... ... 36

Schéma du principe de la diffraction et définition des différents vecteurs
utilisés : k, est le rayon incident, k le rayon transmis, ¢ le rayon diffracté

et 2.0 est 'angle de diffraction. . . . . . .. .. ..o 37
Disposition des capteurs de la ligne 5-ID-D pour les mesures par diffraction
des Rayons-X. . . . . . . . 38
Diffraction des Rayons-X pour la poudre de Cloisite30B sur les différents
capteurs utilisés. . . . . . . .. 38

Figure de diffraction des Rayons-X dans le cas de fibres de nylon-6 orientées
et possédant une forme cristalline de type a [Murthy et al., 1995]. . . . . . 39
Intensité suivant une direction en fonction de 2.6 et ¢ pour les capteurs
SAXS, MAXS et WAXS de la poudre de Cloisite30B placée dans une cap-
sule en aluminium. . . . . .. ... 39
Diffraction des Rayons-X pour les poudres de nano-plaquettes, Cloisite30B
et Cloisite93A, et pour les matrices polymeéres seules, A0 (PLA) et CO (PC). 40
Diffraction des Rayons-X pour les grades A, B et C pour différents taux
de renforts de nano-plaquettes et diffraction des Rayons-X des poudres de
Cloisite30B et Cloisite93A. . . . . . . . . . . . . . 42
Figures 2D du détecteur MAXS dans le cas des grades A7 et C5.. . . . . . 43
Diffraction des Rayons-X (en MAXS) pour le grade B5 en fonction de
la température appliquée a 1’échantillon. Zoom sur le pic précédemment
analysé a température ambiante. . . . . . . .. ... 44
Méthode de traitement des données WAXS ; soustraction d’une ligne de
base puis décomposition des pics dans le cas du grade A7. . . . .. .. .. 46
Diffraction des Rayons-X (en WAXS) pour le grade A0 en fonction de la
température appliquée a I’échantillon. Apparition de pics dus a la cristalli-
sation. . . . . . L e 46
Vue extérieure du synchrotron et cellule de DSC dans le montage de Dif-
fraction des Rayons-X sur la ligne 5-ID-D. . . . .. .. ... ... ... .. 47

Evolution de l'aire du pic amorphe en fonction de la température dans le
cas du grade B et du PLA seul (A0) (Capteur WAXS). . . ... ... ... 48



Table des figures xi

1.25

1.26

1.27

1.28

1.29

2.1

2.2

2.3

2.4

2.5

2.6

2.7

2.8

2.9

2.10
3.1

3.2

3.3

3.4

3.5

3.6
3.7

Evolution de la longueur caractéristique d associée au premier pic de la
décomposition en fonction de la température dans le cas du grade B et du
PLA seul (A0) (Capteur WAXS). . . . ... .. .. . 49
Evolution de I'aire du pic des nano-charges (MMT) en fonction de la tem-
pérature dans le cas du grade B (Capteur MAXS).. . . . .. .. ... ... 49
Evolution de I’aire du pic amorphe en WAXS en fonction de la température
dans le cas des grades COet C5. . . . . . . . .. .. ... ... 50
Evolution de I’aire du pic di aux nano-charges en MAXS en fonction de la
température dans le cas du grade C5. . . . . . . .. ..o 51
Description et mesures des paramétres morphologiques a différentes échelles. 52

Modules de Young normalisés par le module de Young expérimentale des
matrices polyméres (PLA ou PC) en fonction du taux de renforts pour les
grades A, Bet C. . . . . . . . 56
Evolution du module de Young et de la taille des empilements de plaquettes
(a3(TEM)) en fonction de la fraction massique de nano-plaquettes pour le

Evolution du module de Young et de la taille des empilements de plaquettes
(a3(TEM)) en fonction de la fraction massique de nano-plaquettes pour le
grade B. . . ..o 57
Evolution du module de Young et de la taille des empilements de plaquettes
(as(TEM)) en fonction de la fraction massique de nano-plaquettes pour le
grade C. . . . . . L 58
(a) Montage de I’éprouvette collée entre deux plateaux a lintérieur d’une
enceinte thermique pour les essais DMA ; (b) grandeurs mesurées et impo-

sées lors de l'essal. . . . . ... ... Lo Lo 59
Module de conservation (a) et de perte (b) pour le grade A en fonction de
la fréquence a4 30°C. . . . . .. 60
Module de conservation (a) et de perte (b) pour le grade A en fonction de
la fréquence a 50°C. . . . . . . 61
Module de conservation (a) et de perte (b) pour le grade C en fonction de
la fréquence a4 30°C. . . . . . . 62
Module de conservation (a) et de perte (b) pour le grade C en fonction de
la fréquence & 120°C. . . . . . . . . e 63
tan(d) en fonction de la température pour le grade C. . . . . . . .. .. .. 64
Hypothése de séparation des échelles : de I'inclusion a la structure. . . . . . 71
Schéma des géométries d’inclusion considérées. . . . . . . . . . ... ... 72

Schéma de la prise en compte du rapport de forme et de la distribution
spatiale des inclusions dans la borne de PCW [Ponte Castaneda et Willis,

1995]. .« 73
Schéma du milieu considéré par les modéles hybrides : agrégat de sand-
wiches orientés aléatoirement. . . . . . . .. .. Lo 74

Modules de compression et de cisaillement estimés par les différents modéles
dans le cas de l'isotropie. . . . . . . . . . . ... 76
Représentation d'un empilement de sandwiches par une inclusion sphéroidale. 77
Modélisation multi-échelles : du matériau hétérogéne au matériau homo-
géne équivalent. . . . ... Lo 7



xii Table des figures

3.8 Variation de 'angle «; entre la normale du sandwich ¢ et la normale de
référence. . .. . L L e 78
3.9 Etude paramétrique de la combinaison des modéles o-inclusion et PCW. . 79

3.10 Comparaison entre le module de Young macroscopique du PA6-MMT, sec

ou humide, estimé par la combinaison des modéles hybrides et PCW avec
des données expérimentales de la littérature [Anoukou et al., 2011]. . . . . 80

3.11 Comparaison entre le module de Young macroscopique du PP-MMT es-

timé par la combinaison des modéles hybrides et PCW avec des données
expérimentales de la littérature [Cauvin et al., 2010b]. . . . . .. .. .. .. 81

3.12 Schéma de la valeur de a3 mesurée a 'aide du TEM et a3 considérée dans
les modéles. . . . . . . . .. 82

3.13 Figure de diffraction 2-D du grade A7 mettant en évidence les halos de
diffraction. . . . . . . . .. 82

3.14 Comparaison du module de Young expérimental du grade A et du module

estimé par les modéles Hybrides+PCW en utilisant les mesures TEM et
XRD. e 84

3.15 Comparaison du module de Young expérimental du grade B et du module

estimé par les modéles Hybrides+-PCW en utilisant les mesures TEM et
XRD. e 84

3.16 Comparaison du module de Young expérimental du grade C et du module

estimé par les modéles Hybrides+PCW en utilisant les mesures TEM et
XRD. . e 85
4.1  Schémas des modéles de Kelvin-Voigt et Maxwell. . . . . .. .. .. .. .. 88
4.2  Schéma du modéle de Maxwell généralisé. . . . . . ... .. ... ... .. 88

4.3 Schéma de la démarche utilisée lors de la modélisation du comportement
visco-¢lastique des nano-composites. . . . . . ... ... L 92

4.4  Fonction objectif, Ji, en fonction du nombre de branche, n,, du modéle de
Maxwell. . . . . . . . 93

4.5 Comparaison des modules de perte et de conservation entre le modéle de
Maxwell (identifié) et les données expérimentales du grade A0 a 50 °C. . . 94

4.6 Calcul des modules de perte et de conservation du modéle de Maxwell sur
une gamme de fréquences plus large que celle utilisée pour l'identification. . 94

4.7 Comparaison des modules de perte et de conservation entre les modéles de

Maxwell identifiés, sur une ou plusieurs plages, et les données expérimen-
tales du grade C0O & 120 °C. . . . . . . . .. oo L 95

4.8 Module complexe dans 'espace de Laplace—Carson des grades A0 (PLA)
et CO (PC). . . o o 96

4.9 Comparaison des modules complexe, de conservation et de perte homogé-
néisés avec les données expérimentales du grade A2. . . . . ... .. .. .. 98

4.10 Comparaison des modules complexe, de conservation et de perte homogé-
néisés avec les données expérimentales du grade B3. . . . .. .. .. .. .. 99

4.11 Comparaison des modules complexe, de conservation et de perte homogé-
néisés avec les données expérimentales du grade B4. . . . . . .. .. .. .. 101

4.12 Comparaison des modules complexe, de conservation et de perte homogé-

néisés avec les données expérimentales du grade A7. . . . . ... .. .. .. 102



Table des figures xiii

4.13 Comparaison des modules complexe, de conservation et de perte homogé-
néisés sur la plage de p; compléte avec les données expérimentales du grade

4.14 Comparaison des modules complexe, de conservation et de perte homogé-
néisés sur la plage de p; scindée en deux avec les données expérimentales
dugrade C2. . . . . . . 106

4.15 Comparaison des modules complexe, de conservation et de perte homogé-
néisés sur la plage de fréquence scindée en deux avec les données expéri-

mentales du grade C5. . . . . . . ..o 107
4.16 Module complexe de la matrice PLA avec un taux de cristallinité de 5 ou
1A% . . e 108

4.17 Comparaison des modules complexe, de conservation et de perte homogé-
néisés pour le grade A7 en considérant le comportement de la matrice PLA

cristallisée a 14% et a 5% (présenté figure 4.12a). . . . . . . .. .. .. .. 109
A.1 Choix de I'angle entre deux ailettes de cisaillement consécutives. . . . . . . 121
A.2 Configuration des vis de mélanges de I'extrudeuse et définition des zones
de chauffage. . . . . . . . L 122
B.1 Histogrammes des mesures de a3(TEM) du grade C. . . . ... ... ... 123
B.2 Histogrammes des mesures de ag(TEM) du grade A. . . . ... ... ... 124
B.3 Histogrammes des mesures de ag(TEM) dugrade B. . .. ... ... ... 125
B.4 Evolution de 'aire du pic amorphe en WAXS en fonction de la température
danslecasdugrade A. . . . . . . .. 126
B.5 Evolution de l'aire du pic du nano-charge en MAXS en fonction de la
température dans le cas du grade A. . . . . .. ... 126
B.6 Evolution de I'aire du pic amorphe en WAXS en fonction de la température
danslecasdugrade B. . . . .. ... oo oL 127
B.7 Evolution de l'aire du pic du nano-charge en MAXS en fonction de la
température dans le cas du grade B. . . . . .. ..o 0oL 127
B.8 Evolution de 'aire du pic amorphe en WAXS en fonction de la température
danslecasdugrade C. . . . . . . . ... Lo L 128
B.9 Evolution de l'aire du pic du nano-charge en MAXS en fonction de la
température dans le cas du grade C. . . . . .. . ... ... L. 128

C.1 Module de perte et de conservation pour le grade A en fonction de la

fréequence 4 30 *C et 50 °C. . . . . . . . . L 129
C.2 Module de perte et de conservation pour le grade B en fonction de la

frequence 4 30 °C et 50 °C . . . . . . . . L 130
E.1 Comparaison des modules de perte et de conservation homogénéisés avec

les données expérimentales de A1 . . . . . . .. ... ... ... .. ... . 133
E.2 Comparaison des modules de perte et de conservation homogénéisés avec

les données expérimentales du grade A4 . . . . . .. .. ... ... ... 133
E.3 Comparaison des modules de perte et de conservation homogénéisés avec

les données expérimentales du grade A5. . . . . .. ... 134

E.4 Comparaison des modules de perte et de conservation homogénéisés avec
les données expérimentales du grade B2 . . . . . . . ... .. o000 134



xiv

Table des figures

E.5 Comparaison des modules de perte et de conservation homogénéisés avec
les données expérimentales du grade B7 . . . . . .. ... ..o 134
E.6 Comparaison des modules de perte et de conservation homogénéisés sur la
plage de fréquences compléte avec les données expérimentales du grade C5. 135



Liste des tableaux

1.1

1.2

1.3

1.4

1.5

1.6

1.7

1.8

2.1

3.1

3.2
3.3

3.4

Informations fournies par Rockwood. . . . . . . .. ... ... ... .. ..
Récapitulatif des différents paramétres d’extrusion utilisés pour le PLA et
le PC. . . .

Parameétres d’extrusion définis dans le cadre de ce travail, les zones sont
définies sur le plan de 'Annexe A.1. . . . . . .. ... .. ...
Paramétres d’injection définis dans le cadre de ce travail. . . . . . . .. ..
Mesures par DSC du taux de cristallinité X, (en %) et de la température de
transition vitreuse 7, (en °C) des nano-composites & base de PLA (grades
AetB). . . o
Fraction massique, fraction volumique et noms des nano-composites fabri-
qués et testés dans ce travail. . . . . . ... oL
Mesures de 1’épaisseur des empilements de plaquettes az(TEM) (nm) et
moyenne de la taille de ces empilements (nm) sur I'ensemble des taux de
charges pour chaque type de nano-composite. . . . .. ... .. ... ...
Distances entre plaquettes (nm) données par le fabricant et distances me-
SUTEES. . . o v v o i e e e e e e e e
Distances d entre les plaquettes d’un empilement (nm), moyenne de cette
distance (nm) sur I’ensemble des taux de charges pour chaque type de nano-
composite et augmentation (%) de la distance interfoliaire par rapport a
celles des poudres seules do. . . . . . . . .. ...

Tableau des valeurs moyennes sur tous les taux de charges de chaque grade
des mesures TEM, ag(TEM), et XRD, d. . . . . .. . ... ... ... ...

Tableau des mesures du module de Young (£ écart type) (MPa) a partir
des essais de traction pour chaque type de nano-composite. . . . . . . . ..

Fraction massique et nomenclature des nano-composites fabriqués et testés
dans ce travail. . . . . . . ...
Propriétés mécaniques des matrices polyméres considérées (PP et PAG). . .
Modules de Young mesurés expérimentalement pour le PLA et pour le PC
et coefficients de Poisson considérés (données fabricant). . . . ... .. ..
Critére (¢) de conservation du statut de borne pour le modéle de PCW. . .

XV

27
27

83



xvi Liste des tableauz




(Glossaire

Matériaux
MMT  Argile de type montmorillonite
30B Montmorillonite de type Cloisite30B
93A Montmorillonite de type Cloisite93A
PAG6 Polyamide 6
PC PolyCarbonate
PE Polyéthyléne
PLA Poly(acide lactique
PLLA Forme L du PLA
PDLA Forme D du PLA
PP Polypropyléne
Caractérisation
DMA  Dynamic Mechanical Analysis (Analyse mécanique dynamique)
DSC Differencial Scanning Calorimetry (Calorimetrie différencielle a balayage)
TEM Transmission Electron Microscopy (Microscopie a transmission électronique)
TGA Thermogravimétrie
XRD  X-Ray Diffraction (Diffraction des Rayons-X)
WAXS Wide Angle X-ray Scattering (Diffraction des rayons-X aux grands angles)
MAXS Middle Angle X-ray Scattering (Diffraction des rayons-X aux moyens angles)
SAXS Small Angle X-ray Scattering (Diffraction des rayons-X aux petits angles)
Modélisation
EF Eléments finis. Méthode de calcul par éléments finis
HS Bornes de Hashin et Shtrikmann
PCW  Borne de Ponte-Castaneda et Willis
o-inc Modeéle Sigma-inclusion
U-inc  Modéle U-inclusion
VER Volume Elémentaire Représentatif

xvii



xviil Glossaire




Introduction bibliographique

0.1 Introduction générale

Les composites sont des assemblages de matériaux non-miscible, il en existe diffé-
rents types : les stratifiés et les matrices chargées de particules pouvant avoir différentes
formes. Dans le travail présenté ici, il s’agira d’étudier une matrice polymeére renforcée
de plaquettes de taille nano-métrique. Ce changement d’échelle induit un gap important
pour de nombreuses propriétés entre les composites habituels et les nano-composites (ou
polymeéres nano-renforcés). Ces phénomeénes ont été mis en évidence dans des études me-
nées par Toyota au début des années 90 sur du polyamide 6 renforcé de nano-plaquettes
d’argile [Usuki et al., 1993 ; Kojima et al., 1993|. Ce type de matériau permet, en utilisant
un trés faible taux de renforts (<10 % en masse) d’obtenir de bonnes propriétés notam-
ment mécaniques |[Fornes et Paul, 2003 ; Ray et al., 2003 ; Cauvin et al., 2010b; Anoukou
et al., 2011]. Dans certaines conditions, les charges peuvent procurer aux composites des
propriétés de retard au feu [Paul et Roberson, 2008], de barriére au gaz [Maiti et al.,
2002 ; Urresti et al., 2011] ainsi que de bonnes propriétés mécaniques et thermiques [Liu
et al., 2009 ; Cauvin et al., 2010b]. Ces améliorations sont obtenues grace a I'organisation
des nano-charges au sein de la matrice. En effet, la faible taille des charges augmente la
surface de contact entre le renfort et la matrice ce qui conduit & une meilleure transmis-
sion des efforts entre ces deux phases. De plus, ces nano-charges peuvent s’organiser les
unes par rapport aux autres de fagon a ce que la tortuosité [Choudalakis et Gotsis, 2009 ;
Hashemifard et al., 2011 ; Alamri et Low, 2012| du matériau soit trés supérieure a ce que
I'on trouve dans les matériaux classiques rendant ainsi plus difficile le passage d'un gaz
au sein du matériau.

Le grand challenge que souléve ces matériaux est de traduire la spécificité lice a la
micro-structure dans le développement de nouvelles lois de comportement permettant le
dimensionnement de structure a base de ces nouveaux matériaux.

Trois types de micro-structures peuvent étre différenciées dans les nano-composites
a renforts plaquettaires [Gloaguen et Lefebvre, 2007 ; Figiel et Buckley, 2009| : agrégée,
intercalée et exfoliée (Figure 1). Il faut noter que ces micro-structures peuvent cohabi-
ter dans un méme matériau. La morphologie la moins intéressante est la micro-structure
agrégée (Figure 1a). En effet, dans cette configuration les nano-plaquettes sont agrégées
en empilements de tailles micro-métriques, sans matrice polymére entre les plaquettes
[Maiti et al., 2002|. Cette micro-structure est similaire a celle d’'un composite classique.
De meilleurs paramétres de fabrication peuvent conduire & une micro-structure intercalée
(Figure 1b). La surface de contact entre les renforts et la matrice est alors plus impor-
tante que dans la micro-structure agrégée car des chaines polyméres se placent entre les
plaquettes [Paul et Roberson, 2008|. Cependant, les nano-plaquettes se trouvent toujours
dans des empilements de tailles micro-métriques ou de quelques dizaines de nano-métres.
La micro-structure apportant les meilleures propriétés est la micro-structure exfoliée (Fi-
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gure 1c). Dans ce type de micro-structure, les plaquettes étant complétement dispersées
dans la matrice sans créer d’agrégats, la surface de contact entre les charges et la matrice
ainsi que la tortuosité sont maximales. Cette micro-structure permet notamment d’avoir
les meilleures propriétés mécaniques [Vergnes, 2011 ; Ojijo et al., 2011].

(a) Agrégée (b) Intercalée (c) Exfoliée

Figure 1 — Représentation des différentes micro-structures des nano-composites.

Fabriquer et tester des nano-composites peut s’avérer onéreux et chronophage. De plus,
la taille des particules rend les conditions de fabrication parfois contraignantes. Pour pa-
lier & ces contraintes de fabrication et de caractérisation des nano-composites, on peut
s’appuyer sur des modéles micro-mécaniques ou éléments finis (EF) qui permettent d’esti-
mer les propriétés. Cependant, ces estimations ne sont possibles qu’avec une connaissance
suffisante de la micro-structure.

Plusieurs études basées sur des méthodes éléments finis (EF) ont été réalisées récem-
ment pour estimer les propriétés des nano-composites. Il s’agit de modéles 2D ou 3D
[Sheng et al., 2004 ; Hbaied et al., 2007 ; Figiel et Buckley, 2009 ; Pahlavanpour et al.,
2014]. Ces études sont en général comparées aux prédictions de modéles analytiques. Les
modéles présentés dans ces études se confrontent & plusieurs problémes : les temps de cal-
cul dus a la précision du maillage [Hbaied et al., 2007] ou encore le choix des conditions
limites (périodiques, symétriques...). Dans le cas des modéles Eléments Finis, il est néces-
saire de créer et de générer un Volume Elémentaire Représentatif (VER) pour ensuite le
mailler ce qui peut s’avérer compliqué. Dans le but de simplifier la création de ce VER,
et pour éviter les inter-pénétrations des charges entre elles, les renforts sont souvent sup-
posés paralléles [Sheng et al., 2004|. De plus, les modélisations 2D et 3D fournissent des
estimations différentes dues aux hypothéses prises dans chacun de ces cas (formes et dis-
tribution spatiale des renforts par exemple) [Hbaied et al., 2007]. Il existe d’autres types
de modéles ne présentant pas ces difficultés, les modéles micro-mécaniques. Ces modéles
nécessitent de définir un Volume Elémentaire Représentatif (sans avoir & le générer) et de
connaitre des paramétres matériaux précis (physiques et/ou morphologiques). Ils ont déja
montré leur efficacité sur des micro-structures similaires mais présentant des longueurs ca-
ractéristiques supérieures a celles des nano-composites. Ces approches multi-échelles sont
basées sur le probléme d’Eshelby [Eshelby, 1957 ; Mori et Tanaka, 1973 ; Ponte Castafieda
et Willis, 1995| ou sur les modéles hybrides [Lee et al., 1993b ; van Dommelen et al., 2003].
Cependant, utilisées seules dans le cas des polyméres nano-chargés, ces approches sont
alors limitées par leurs hypothéses [Fornes et Paul, 2003 ; Diani et al., 2008 ; Cauvin et al.,
2010b; Zairi et al., 2011 ; Bédoui et Cauvin, 2012].

L’objectif de ces travaux de thése est de tenir compte de la morphologie particuliére
des nano-composites dans une modélisation multi-échelles afin d’avoir une estimation ro-
buste des propriétés mécaniques. Pour cela, il faut tout d’abord décrire la morphologie des
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matériaux de I’étude et identifier leur comportement afin de comprendre l'influence des
propriétés micro-structurales sur les propriétés mécaniques macroscopiques. Différentes
techniques seront mises en ceuvre pour décrire a plusieurs échelles la micro-structure des
matériaux. L’étude portant sur des nano-composites a base de thermoplastiques, il appa-
rait important non seulement de s’intéresser a leur comportement élastique mais aussi a
leur comportement visco-élastique. On s’appuyera ensuite sur différents modéles micro-
mécaniques pour construire un schéma d’homogénéisation prenant en compte les para-
meétres micro-structuraux réels des matériaux et permettant d’estimer le comportement
élastique et visco-élastique des matériaux de ’étude.

Dans une premiére partie, nous nous attacherons a décrire la morphologie de nano-
composites fabriqués au laboratoire. Pour cela nous utiliserons des moyens permettant de
décrire la micro-structure a différentes échelles. Tout d’abord, a 1'aide de la Microscopie
Electronique a Transmission puis de la Diffraction des Rayons-X, nous pourrons déter-
miner des paramétres clés de la morphologie des matériaux (distribution, espace interfo-
liaire...). Nous étudierons ensuite, a I’aide d’essais mécaniques, le comportement statique
et dynamique de ces matériaux. Finalement, le lien entre les propriétés macroscopiques et
les parameétres morphologiques sera construits au travers d’un schéma d’homogénéisation
multi-échelles qui sera présenté dans les chapitre suivants.

Le premier chapitre sera consacré a la fabrication et a la description de la morphologie
des nano-composites. Les méthodes de Microscopie Electronique a Transmission et de
Diffraction des Rayons-X seront présentées. On détaillera la fagon dont les résultats de
ces essais peuvent étre traités et interprétés.

Le deuxiéme chapitre s’intéressera aux propriétés mécaniques de nano-composites fa-
briqués pour cette étude. Tout d’abord, 1’étude portera sur le comportement statique
par la mesure du module de Young, puis sur le comportement dynamique dans le but
de voir I'influence des renforts sur le comportement visco-élastique des polyméres nano-
chargés. Ces deux premiers chapitre seront liés afin de mettre en évidence 'influence de la
micro-structure sur le comportement macroscopique. On verra ainsi comment des chan-
gements de morphologie a I’échelle du nanométre vont modifier les propriétés mécaniques
macroscopiques du matériau aussi bien en statique qu’en dynamique.

Dans une seconde partie, un schéma d’homogénéisation multi-échelles basé sur des
modéles micro-mécaniques et enrichi par des paramétres morphologiques sera mis en place.
Nous présenterons les hypothéses et la démarches adoptée pour la mise en place de ce
modéle multi-échelles. Les estimations seront comparées aux valeurs mesurées et 1’écart
entre ces valeurs sera discuté. Cette modélisation, dans un premier temps mise en ceuvre
en régime élastique linéaire, sera ensuite étendue a la visco-élasticité.

Les méthodes numeériques nécessaires a la résolution de ce probléme visco-élastique
dépendant du temps seront présentées en détail. Tout au long de cette seconde partie, nous
verrons de quelle maniére les modéles permettent de tenir compte de la micro-structure
pour estimer les propriétés mécaniques macroscopiques.

Le troisiéme chapitre sera dedié a la présentation des modéles micro-mécaniques et
a la facon dont sera réalisée 'homogénéisation multi-échelles. Ce chapitre se basera sur
les paramétres morphologiques mesurés au Chapitre 1 afin d’estimer les propriétés méca-
niques élastiques linéaires qui seront comparées aux résultats de caractérisation présentés
au Chapitre 2.

Le quatriéme et dernier chapitre portera sur une étude du comportement visco-élastique
des polymeéres nano-renforcés. On y présentera les méthodes de résolution de ce probléme.
On utilisera, dans le contexte de la visco-élasticité, les modéles présentés au Chapitre 3.
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Les comportements estimés seront comparés aux mesures de visco-élasticité présentés au
Chapitre 2.

Dans tout ce travail, nous essayerons de montrer le lien fort qui existe entre la micro-
structure d’un nano-composite et les propriétés macroscopiques que 'on observe. Cette
relation justifie I'utilisation de ces nouveaux matériaux et permet de mieux comprendre
les propriétés intéressantes qu’ils présentent.

0.2 Matériaux

0.2.1 Matrices polyméres

Le terme polymére désigne un matériau composé de longues chaines carbonées. On
trouve deux grands groupes de polymeéres, les matériaux thermodurcissables et les maté-
riaux thermoplastiques. La premiére famille désigne les matériaux qui une fois polymérisés
(et réticulés) ne peuvent plus étre ramollis en les chauffant. Ces matériaux ne sont gé-
néralement pas recyclables. La seconde famille regroupe les plastiques qui se ramollisent
sous leffet de la température. Ils présentent ’avantage, une fois sous forme de granulés,
de pouvoir étre recyclables, donc réutilisables dans la mesure o les chaines polyméres
n’ont pas été dégradées.

Dans cette seconde famille de plastique (les thermoplastiques), on peut différencier plu-
sieurs types de polymeéres en s’intéressant a ’organisation des chaines carbonnées entre
elles (Figure 2). En effet, certains polyméres sont ’amorphes’ (PS, PMMA, PC), d’autres
'semi-cristallins’ (PLA, PP, PE, PET). La structure des polyméres semi-cristallins est
caractérisée par la coexistence de plusieurs phases : une ou plusieurs phases amorphes et
une phase cristalline [Oudet, 1993|. La structure cristalline est le résultat de la répéti-
tion périodique dans 'espace d'une maille élémentaire ce qui génére des zones ordonnées
constituées de chaines paralléles les unes par rapport aux autres (Figure 2b). On désigne
la quantité de phase cristalline présente dans le matériau par rapport a la quantité de
phase amorphe par le terme taux de cristallinité, ce taux varie dans le cas des thermo-
plastiques semi-cristallin de 20 a 80 % [Perez, 2001|. Due a la différence entre des liaisons
intramoléculaires (covalentes) et intermoléculaires (van der Walls), les phases cristallines
ont des propriétés mécanique fortement anisotropes.

(gL Ar
ARSI

(a) Polymeére amorphe (b) Polymeére semi-cristallin

Figure 2 — Représentation de ’organisation de chaines polyméres dans une phase amorphe
(a) et dans une phase cristalline (b).
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Dans un polymére semi-cristallin les chaines polymeéres se replient sous la forme de
lamelles cristallines qui peuvent s’organiser entre elles sous la forme de sphérulites (Figure
3). Au sein d’un sphérulite, les lamelles cristallines sont séparées entre elle par des zones
de phase amorphe ce qui signifie qu'une méme chaine peut appartenir & plusieurs lamelles
cristallines ainsi qu’a des zones de phase amorphe. La taille et la forme des sphérulites
varie en fonction de la cinétique de cristallisation, du type de phase cristalline et du type
de matrice polymeére.

Lamelle cristalline
Phase amorphe

Figure 3 — Représentation d’un sphérulite composé de lamelle cristalline.

Dans un polymére semi-cristallin, les phases amorphe et cristalline vont présenter
des densités, des propriétés mécaniques et des propriétés thermiques différentes |Tingting
et al., 2010].

Ainsi un polymére amorphe ne présentera qu’'une température de transition, corres-
pondant au passage d’un état vitreux a un état caoutchoutique appelée température de
transition vitreuse 7,. Dans le cas des polymeéres semi-cristallins, la température de tran-
sition vitreuse est présente. Il y a également des températures de cristallisation, indiquant
les temprétures auxquelles les phases cristallines vont croitre au sein de la matrice et des
températures de fusion, indiquant la fonte des phases cristallines et donc leur décroissance.

Ces deux familles de polyméres thermoplastiques présentent une grande différence de
composition, un polymeére amorphe n’est composé que d’une seule phase tandis qu’un
polymeére semi-cristallin est composé d’au moins deux phases (une phase amorphe et
une ou plusieurs formes cristallines). L’objectif de ce travail étant de comprendre le lien
entre le comportement macroscopique d’un matériau renforcé de nano-plaquettes et ses
caractéristiques morphologiques dans un contexte de matériaux bio-sourcés, les renforts
choisi sont des particules naturelles, les nano-plaquettes d’argile. Dans le but d’avoir une
étude approfondie, nous avons choisi d’étudier les nano-composites basés sur deux matrices
polyméres. La premiére de ces matrices est un polymére semi-cristallin bio-sourcé, le
Poly(acide lactique). Afin d’avoir un point de comparaison sans phase cristalline, nous
avons aussi choisi un second polymeére, le Polycarbonate, qui n’est cependant pas bio-
sourcé dans notre cas. On présentera dans la suite les principales caractéristiques des
deux polymeéres choisis pour I'étude.

Poly(acide lactique)

Les polymeéres que I’on peut produire a I’aide de ressources naturelles (bio-sourcés) sont
moins nombreux que ceux fabriqués a partir de matériaux fossiles. Cependant, ces maté-
riaux suscitent aujourd’hui beaucoup d’intérét puisqu’ils sont issus de ressources annuelles
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et donc renouvelables. Ainsi on trouve une palette intéressante de matériaux bio-sourcés.
Ewa Rudnik [Rudnik, 2008] donne les propriétés des principaux polymeéres bio-sourcés. On
trouve parmi ces matériaux le Polyhydroxyalkanoates (PHA), le PHB obtenus a laide de
micro-organismes, ou encore le Chitozan (Poly(N-acetyl-D-glucosamine) produit a partir
d’une molécule présente dans les crustacés. D’autres sont plus classiques comme 'amidon
(TPS) ou la cellulose, obtenus a partir du coton, du bois ou du lin. D’autres encore sont
issus de la partie noble (comestible) de ressources comme le blé, le mais, etc. On retrouve
dans cette derniére catégorie les protéines ou le Poly(acide lactique) (PLA). Le polymére
le plus disponible actuellement & un niveau industriel est le PLA.

Le PLA est un thermoplastique semi-cristallin, produit a partir du pétrole dans les an-
nées 1950 |Peurton, 2008]. Cependant, on peut aujourd’hui produire ce polymére & partir
de "amidon et donc de ressources naturelles. Ce matériau a été choisi car sa fabrication
est connue et bien documentée y compris dans le cas de mélange avec des nano-charges. Il
est trés présent dans l'industrie pour plusieurs raisons. Tout d’abord, ce thermoplastique
bio-sourcé nécessite peu d’énergie pour sa fabrication par rapport a d’autres polymeéres
(57 MJ/kg pour le PLA, 142 MJ /kg pour le PA6-6 et 77 MJ/Kg pour le PP) [Henton et al.,
2005]. 11 présente également 'intérét d’étre bio-dégradable et compostable. A cela s’ajoute
ses bonnes propriétés mécaniques, un module de Young de 3,5 GPa, une contrainte a rup-
ture entre 50 et 60 MPa et une déformation a rupture entre 2,5 et 6 % suivant les grades.
Ces propriétés permettent au PLA bio-sourcé d’étre utilisé dans de nombreuses applica-
tions (emballage, film, piéce injectée) et de remplacer certains polymeéres pétro-sources.
On peut aussi noter que le PLA a de bonnes propriétés thermiques, peu de retrait apreés
injection, une température de transition vitreuse (7,) autour de 60 °C et une température
de fusion situé entre 185°C et 220 °C [Cartier et al., 2000] suivant la quantité des phases
cristallines. La quantité de ces phases dépend du procédé d’élaboration.

Le premier procédé de synthése de ce polymére est 'ouverture de cycle d’'un dimére
d’acide lactique (Figure 4), méthode brevetée par la société Cargill [Gruber et al., 1992].
Dans le cas de ce procédé la nomenclature voudrait que I’on nomme le polymére : Poly-
lactide [Saeidlou et al., 2012].

CH; CH, O  CHs
HO%(OH HO%{P O\é)ﬁn\ojj(OH
d 10 ) O CHs o)
acide lactique PLA haute densité M, > 100000
Condensation\-Hz0 Ouverture de cycle
CH; O  CH; OO .CH;
Aoy oy - 1T
HO n L, . . g
O CH, ) DepolymerlsatlonHBC 0o
Pre-polymeére basse densité M,, = 1000 — 5000 Lactide

Figure 4 — Schéma de la synthése du PLA par le procédé de Cargill.

La seconde méthode, et la plus ancienne, a été développée par Mitsu Toastu [Enomoto
et al., 1994]. Elle nécessite I'utilisation d’un solvant pour passer du monomére au polymére
par polycondensation et extraction en continu de 'eau produite (Figure 5).
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CHs  Distillation azéotropique CHs 0 CH;
OH . 0 y
HO%N/ Condensation HOiﬂ’P gﬂn\o%(o

o) -H,0 O  CHs O
PLA haute densité M,, > 100000

Figure 5 — Schéma de la synthése du PLA par le procédé de Mitsui Toatsu.

Dans la littérature, on trouve indifferemment les deux termes, Poly(acide lactique)
et Poly(lactide). Nous parlerons ici de Poly(acide lactique) (PLA). Il existe deux formes
énantiomeéres de ce monomeére, Pacide L-lactique et 1’acide D-lactique (Figure 6), la forme
L étant prédominante dans les mélanges industriels. Les isoméres PLLA et PDLA, peuvent
conduire, lorsqu’ils sont mélangés a la création d’une phase stéréo-complexe [Tsuji et
Ikada, 1999; Stoclet, 2009|. Cette forme donne a la matrice des propriétés thermiques
particuliéres, le point de fusion peut alors passé de 180°C pour le PLA & 220°C pour
cette phase stéréo-complexe [Ikada et al., 1987]. Comme I’explique G. Stoclet dans sa thése
[Stoclet, 2009], le choix du procédé aura une influence sur le taux de comonomére, qui est
un parameétre important car influant sur la micro-structure au travers de la cristallisation
[Stoclet, 2009 ; Rudnik, 2008].

0 0 0
CH CH CH
\\\\\\\\ 3 \\\\\\\\ 3 3
0 0 0
e o) o) o)
O
HCY HsC HsC
0 0 0
(a) LL-lactide (b) DL-lactide (c) DD-lactide

Figure 6 — Schéma des formes moléculaires des lactides.

D’autres études ont montré que dans certaines proportions la présence de PDLA peut
étre néfaste. Ainsi, Grijpma et al. |Grijpma et al., 1994| ont montré que les propriétés
mécaniques sont plus faibles lorsque 'on augmente le taux de PDLA. Une fraction volu-
mique comprise entre 4 et 8 % selon Ewa Rudnik [Rudnik, 2008] ou 10 % selon Uryama et
al. [Urayama et al., 2003| donnera un mélange complétement amorphe. Le taux de PDLA
influence aussi la vitesse de cristallisation, la taille des sphérulites et leur densité [Tsuji
et Tkada, 1996|. Zhang et al. [Zhang et al., 2005] ont expliqué que le PDLA permet aussi
d’augmenter la température de fusion grace a des liaisons hydrogéne qui se créent entre
le groupement méthyle et oxygéne latéral d’une chaine adjacente dans la maille. Le PLA
posséde cing formes cristallines que l'on désigne «, o', 3, v et stéréo-complexe [Saeidlou
et al., 2012; Tkada et al., 1987|. Ce sont les conditions de cristallisation, notamment la
température, qui détermineront quelle forme sera présente dans la matrice. La forme la
plus courante est la forme «, qui a été mise en évidence par De Santis et Kovacs [De Santis
et Kovacs, 1968|. Des études récentes ont montré que I'on trouve la forme o’ lorsque la
cristallisation se fait & une température inférieure & 100°C |[Kawai et al., 2007; Zhang
et al., 2008]. La forme o’ est similaire a la forme a mais moins ordonnée. Si la cristal-
lisation a lieu entre 100 et 120°C, on pourra alors trouver les deux formes cristallines
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simultanément. La forme (3 a été observée par Elling et al. [Eling et al., 1982] et se forme
lors de 'étirage de la phase o avec une forte orientation et un taux de cristallinité élevée.
Pour finir, Cartier et al. ont découvert la phase ~, elle se forme lors d’une cristallisation
épitaxiale sur un substrat d’hexamethylbenzene. La derniére phase est celle créée a partir
du mélange des formes D et . du PLA. Elle est appelée phase stéréo-complexe. Les pro-
priétés mécaniques (matrices de rigidité (GPa) (1), (2) et (3)) de certaines de ces formes
( «, [ et stéréo-complexe) ont été mises en évidence par Tingting et al. [Tingting et al.,
2010].

1534 525 1001 0 0 0
525 767 1026 0 0 0
. 10.01 1026 2862 0 0 0
a—form __
¢ 1 o0 0 0 130 o o |CPe (1)
0 0 0 0 816 0
0 0 0 0 0 363
16.75 13.11 1875 —243 —05 0
1311 1675 1875 243 05 0
1875 1875 30.67 0 0 0
p—form _
¢ | 243 243 0 946 0 05 | €2 (2)
—05 05 0 0 946 —243
0 0 0 05 —243 1.82
1675 6.69 105 013 0 0
669 1675 105 —0.13 0 0
105 105 2467 0 0 0
sc—form __
¢ =013 —013 0o o0s2 o o |G (3)
0 0 0 0 082 013
0 0 0 0 013 5.03
Polycarbonate

Le Polycarbonate est un polymére thermoplastique amorphe (Figure 7). Il a été dé-
couvert en 1898 par Einhorn [Einhorn, 1898], puis quelques années plus tard a 1’aide d’un
autre procédé par Bischoff et von Hedenstrom [Bischoff et von Hedenstrom, 1902|. Ce
n’est que dans les années 1950 que les recherches sur la production de ce polymére seront
de nouveaux fructueuses [Schnell, 1956].

CH, (’T
CH,

Figure 7 — Schéma du monomére de Polycarbonate.

La polymérisation du PC se produit a l'aide de la réaction du bisphénol A avec un
phosgéne (Figure 8).
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CH ﬁ
C

CH,
Figure 8 — Réaction du bisphénol A avec un phosgéne.

A cause de restriction dans I'utilisation des phosgénes, de nouveaux procédés ont été
mis au point. La polymérisation est alors obtenue a partir de la trans-estérification du
carbonate de diphényle avec le bisphénol A (Figure 9).

(0]

CH; C

HO OH + /\
o!
+

CHs T‘)

CHs

o
- @ @
OH

n

Figure 9 — Réaction du bisphénol A avec un carbonate de diphényle.

La structure amorphe des polymeéres est liée directement & la flexibilité des chaines
qui est définie par la longueur de chaine, la ramification, l'effet d’encombrement spatial
(comme le cycle aromatique dans le cas du polycarbonate) [Oudet, 1993].

Le Polycarbonate a été utilisé dans cette étude afin de voir I'influence des nano-charges
sur les propriétés mécaniques dans le cas d’un polymeére amorphe. En effet, les nano-
charges créent des sites de nucléation privilégiés pouvant avoir une influence sur le taux
de cristallinité du polymére [Paul et Roberson, 2008 ; Ojijo et al., 2012] et donc poten-
tiellement sur ses propriétés. Le polycarbonate étant amorphe, il n’y aura pas de phase
cristalline méme en présence de nano-plaquettes. De plus, en raison de ces bonnes pro-
priétés mécaniques; module de Young de 2,3 GPa, une contrainte a rupture de 60 MPa
et une déformation a rupture de 85 %, il est le thermoplastique le plus utilisé dans l'in-
dustrie apreés les polyamides. Enfin, ce polymére étant amorphe, il a de bonnes propriétés
thermiques, sa température de transition vitreuse (7) est proche de 140 °C.
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0.2.2 Renforts

Les renforts utilisés possédent au moins une dimension nano-métrique, d’ou 'appel-
lation nano-charges. Les autres dimensions des renforts peuvent étre micro-métriques, on
parlera tout de méme de nano-charges. L’utilisation de ce type de charge permet d’aug-
menter de facon significative la surface de contact entre les charges et la matrice polymére
tout en gardant un taux de renforts faibles. Les nano-charges vont se différencier par leur
forme et donc par leur rapport d’aspect, les trois principaux types (Figure 10) sont :

— fibrillaire

— plaquettaire

— particulaire (sphérique)

— . Ig 100nm

< 100nm

~1—10nm
(a) Fibrillaire (b) Plaquettaire (c) Particulaire

Figure 10 — Schéma des différentes morphologies de renforts [Cauvin, 2009).

Dans les renforts sphériques on peut citer les particules de silice et le noir de carbone.
Ces matériaux ont été étudiés notamment par Liu et al. [Liu et al., 2009] et E. Chabert
[Chabert, 2002]. Les wiskers de cellulose et les nano-tubes de carbone seront quant a
eux des renforts de types fibrillaires. On trouve de nombreuses publication [Azizi Samir
et al., 2005; Chazeau et al., 1999 ; Ljunberg et al., 2006 ; Petersson et al., 2007| concer-
nant I’étude des wiskers de cellulose, tandis que Hubert et al. [Hubert et al., 2009| et
Shokrieh et Rafiee [Shokrieh et Rafiee, 2010] ont étudié les nano-tubes de carbone. Enfin,
les renforts plaquettaires sont généralement des feuillets de silicate, étudiés notamment
par de nombreux auteurs [Gloaguen et Lefebvre, 2001 ; Maiti et al., 2002; Paul et Ro-
berson, 2008 ; Liu et al., 2009 ; Choudalakis et Gotsis, 2009 ; Cauvin et al., 2010b]. Les
rapports d’aspects sont trés différents pour chacun de ces renforts. En fonction du nombre
de dimensions nano-métriques du renfort, on parle de renforts nano-métrique 1D, 2D et
3D. Ainsi les renforts particulaires seront de type 3D, les renforts fibrillaires de type 2D
et enfin les renforts plaquettaires seront de type 1D. Nous nous intéresserons dans cette
étude aux renforts plaquettaires de type nano-plaquettes d’argile qui offrent 'avantage
d’avoir une trés grande surface spécifique. Elles peuvent étre approximées par des disques
ce qui permet de calculer facilement leur rapport d’aspect.

I existe différents types d’argiles. Certaines sont naturelles (smectites...), d’autres
synthétiques [Weaver et Pollard, 1973; Velde, 1977]. On trouve les argiles sous forme de
feuillets d’épaisseur nano-métrique. Elles sont classifiées en fonction de leur maille mais
aussi par la quantité et la position des ions a l'intérieur de la maille élémentaire. Dans
cette étude les argiles utilisées seront des montmorillonites (de la famille des smectites)
[Gloaguen et Lefebvre, 2007]. Cette argile a été choisie car elle est trés répandue, peu
onéreuse et que les fournisseurs ont un choix intéressant de montmorillonites modifiées
(changement des cations présents a I’état naturel) (Tableau 1). Elles ont une structure de
type TOT ou 2 :1 (Figure 11). La structure TOT signifie que le feuillet est composé de
trois couches : une premiére couche tetraédrique, une seconde octaédrique et une troisiéme
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tetraédrique. La distance interfoliaire dépendra du type de cation que 'on trouve entre
les feuillets. Dans la littérature, on trouve que ces plaquettes ont une épaisseur de 0,94 nm
[Fornes et Paul, 2003| et un diamétre (si on les approximent a des disques) de 100 & 200 nm
[Cauvin, 2009 ; Paul et Roberson, 2008|.

Noms Modifiant organique CEC Densité
Cloisite 10A 2MBHT 125meq/100g clay 1,90g/cc
Cloisite 15A 2M2HT 95meq/100g clay 1,66g/cc
Cloisite 20A 2M2HT 125meq/100g clay 1,77g/cc
Cloisite 30B MT2EtOH 90meq/100g clay 1,98g/cc
Cloisite 93A M2HT 90meq/100g clay 1,88g/cc

Tableau 1 — Informations fournies par Rockwood.
Tétraédrique
- ~ Plan
Octaédrique
_________ Plan
Tétraédrique
» Cation tétraédrique o Oxygene

e Cation Octaédrique © Groupe hydroxyle

Figure 11 — Structure de la montmorillonite [Cauvin, 2009].

L’argile, trouvée dans le commerce, est sous forme de poudre. Les feuillets (ou pla-
quettes) se trouvent regroupés en agrégats (ou tactoides)(Figure 12). Dans un agrégat
les feuillets sont séparés par des cations qui différent selon le type d’argile considérée

|Gloaguen et Lefebvre, 2007].

Figure 12 — Schéma d’une plaquette, d’'un agrégat et d’'un ensemble d’agrégats
2009].

|Cauvin,
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Les feuillets peuvent étre complétement dispersés dans la matrice (Figure 13 (a)) mais
le mode d’association des feuillets est le plus souvent sous forme de tactoide (Figure
13(b)). Il faut noter que d’autres formes d’associations peuvent exister [Soulestin, 2004].
On peut ainsi trouver des feuillets avec des liaisons de types coté-face (Figures 13 (c) et

(d))-

(a) (b)

(c) (d)

Figure 13 — Schéma des modes d’association des feuillets [Soulestin, 2004].

Une particularité des argiles est qu’elles peuvent interagir avec d’autres espéces chi-
miques. Ces espéces vont pouvoir s’adsorber sur la surface des plaquettes ou des agrégats.
Cette capacité d’adsorption ou d’absorption est appelée la capacité d’échange cationique
(CEC). Elle correspond au nombre de moles de charges ioniques fixées pour 100g d’argile
séchée (milliequivalent/100g). La CEC va dépendre du type de cation se trouvant dans
Iespace interfoliaire. Il va donc falloir déterminer quel type d’argile est compatible avec
la matrice utilisée afin d’assurer une bonne miscibilité et une bonne liaison des charges
dans la matrice.

On trouve des travaux sur le choix d’une argile modifiée adapté au PLA [Denault et al.,
2006 ; Najafi et al., 2012]). Il ressort de ces études que la Cloisite30B est la plus adaptée au
PLA grace a une réaction entre le groupement hydroxyle et le groupement carbonyle du
PLA [Najafi et al., 2012|. De plus, on trouve de nombreuses études sur du PLA renforcé
par de la Cloisite30B [Paul et Roberson, 2008 ; Carrasco et al., 2011 ; Bourbigot et al.,
2008 ; Nieddu et al., 2009] (Tableau 1). Dans le cas du PC, deux études |[Lorenzo et al.,
2014 ; Yoon et al., 2003|, nous permettent de comparer 'influence des Cloisites15A, 20A
et 30B. Il ressort que dans le cas du polycarbonate la Cloisite 30B est également un bon
choix.
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Les propriétés mécaniques des montmorillonites ne sont pas facilement mesurables a
cause de la taille des renforts et de leur organisation en tactoide dans la poudre. Mazo
et al. [Mazo et al., 2008] ont déterminé le tenseur de rigidité des MMT a aide de la
modélisation par dynamique moléculaire. Ils ont ainsi déterminé les propriétés anisotropes
des plaquettes & 27°C :

442 200 38 2 33 —6
200 399 40 0 1 -3
wur | 39 44 253 2 38 —1
¢ =19 0 -1 54 4 _12|CFe (4)
33 4 38 4 70 -1
4 -2 3 —10 2 120

Cette matrice n’est pas symétrique mais est inversible et a valeurs propres positives.
On pourrait envisager sa symétrisation ce qui pourrait modifier légérement les propriétés
finales des nano-plaquettes considérées. Toutefois, le choix a été fait ici de ne pas modifier
les données issues de la littérature qui sont utilisées par la suite.

0.3 Procédés de fabrication

Les procédés de fabrications et les paramétres choisis sont les éléments primordiaux a
I’obtention d’une micro-structure intéressante. En effet, le choix du type de procédé aura
une influence sur 'industrialisation des nano-composites. De plus, les différents types de
procédés vont mettre en jeux des mécanismes différents présentant chacun de avantages
et des inconvénients. On détermine trois procédés différents permettant 'obtention de
nano-composites a matrice polymeére.

Le premier procédé est la polymérisation in situ. Il s’agit de polymériser la matrice
en présence des charges. On trouve des études utilisant cette méthode dés 1965 sur des
PMMA /argile [Blumstein, 1965|, sur du PA6 [Usuki et al., 1993], sur des Polyoléfines, des
Polyesters ou des Polystyréne [Xu et al., 2005; Ma et al., 2001 ; Paul et al., 2004 ; Akelah
et al., 2007]. On trouve aussi des études sur des thermodurcissables a base de matrice
époxy |Zilg et al., 1999].

Le second procédé s’effectue en solution et nécessite de trouver un solvant compatible
avec le polymeére et les charges. L’eau peut étre utilisée comme solvant pour des polymeéres
comme le Poly(oxyde d’éthyléne)(PEO) ou I'alcool Polyvinylique (PVOH) [Vaia et al.,
1997; Ogata et al., 1997b|. L’argile non-modifiée est facilement dispersable dans 1’eau.
Ce mélange permet d’obtenir, pour le PVOH, des micro-structures partiellement exfoliées
et intercalées. Cependant, pour d’autres polyméres, le PEO par exemple, on ne pourra
obtenir que des structures avec de larges tactoides. Le chloroforme a, quant & lui, été
utilisé dans certains mélanges en solution de PLA et d’argiles modifiées [Ogata et al.,
1997a. Il permet d’obtenir des micro-structures intercalées.

Quant au troisieme procédés d’élaboration, il s’agit du procédé par voie fondue. Il est
facilement industrialisable et permet une production en continue. De plus, il est possible de
maitriser les efforts de cisaillement (notamment & l'aide d’extrudeuses bi-vis), les temps et
les températures de mélanges. Ces différents paramétres ont une influence sur la dispersion
des charges et sur leur répartition dans la matrice. La dispersion correspond a I’agencement
des feuillets entre eux (seuls, tactoides...), la répartition définit les orientations prises par
les plaquettes seules ou par les tactoides dans la matrice. On trouve un nombre important
d’études sur I’élaboration de PLA nano-chargé et de PC nano-chargé (Tableau 2).
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Denault et al. [Denault et al., 2006] ont étudié le procédé par voie fondue a différentes
températures et différents temps de mélange pour une PLA /argile modifiée. Ils ont mon-
tré que les paramétres idéaux, pour avoir une bonne dispersion des charges, sont 190 °C
et 10 minutes de mélange. 1l ne suffit pas seulement d’augmenter ces paramétres (vitesse,
température, temps de mélange) pour améliorer la dispersion. En effet, J. Soulestin [Sou-
lestin, 2004] a montré qu’un temps trop long conduit a une re-formation des agrégats, et
F. Peurton [Peurton, 2008] explique qu’une vitesse trop importante conduit & un échauffe-
ment du polymére qui le dégrade. Dans une autre étude B. Vergnes [Vergnes, 2011] a mis
en évidence que la dispersion ne varie pas lorsque que 'on augmente le temps de mélange
de 10 & 30 minutes. F. Peurton [Peurton, 2008] dans ses travaux de thése va plus loin, en
proposant d’extruder le polymeére et les charges avec de 1’eau. Il a ainsi obtenu des ma-
tériaux avec un meilleur taux d’exfoliation. En effet, ’eau injectée fluidifie le mélange et
gonfle I'espace interfoliaire. Cependant il ne faut pas perdre de vue que cet ajout risque de
dégrader, par hydrolyse, les chaines polymeéres. L’objectif, outre la dispersion des charges,
est aussi de ne pas dégrader le polymére. Ainsi, F. Peurton [Peurton, 2008| a constaté
une faible dégradation du PLA & 190 °C si ce dernier est séché. D’autres auteurs comme
Maiti et al. et Carrasco et al. [Maiti et al., 2002 ; Carrasco et al., 2011] expliquent qu’il
faut sécher le PLA, ou le PC si une matrice PC est considérée, avant extrusion. Dans le
cas du polycarbonate, les profils trouvés dans la littérature sont assez similaires [Lorenzo
et al., 2014 ; Yoon et al., 2003|. Les profils d’extrusion sont présentés dans le tableau 2.

Toutes ces études faites sur la mise en ceuvre des nano-composites vont guider le choix
des paramétres de fabrication de ce travail. Le choix de ces paramétres a une grande
influence sur la micro-structure, ce qui définit la palette de matériaux étudiés.
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0.4 Caractérisation des nano-composites

La compréhension du comportement macroscopique des nano-composites passe par
la connaissance des phénoménes mis en jeu au sein de la matrice a plusieurs échelles
de grandeurs. Ces longueurs caractéristiques vont nécessiter 1'utilisation de différentes
techniques de caractérisation (Figure 14). Celles-ci permettront de décrire les longueurs
caractéristiques de la micro-structure des nano-composites pouvant aller du dixiéme de
nanomeétre pour les distances intermoléculaires & quelques dizaines de nanométres pour
les agrégats de plaquettes.

Longueur
Caractéristique
Structure échelle macroscopique
S | YR
03-PC
Agrégat échelle microscopique
~10nm-| - __
20
. échelle nanoscopique ; %
Interfoliaire .
S N I =18 |
8 ,PLAI+4%wt MMT h :
1 | 1
T U ! :
Intermoléculaire =" I \
< nm-|- - - 305 s ' '
M 1/A ! :
/N : : ! Moyens de
WAXS MAXS TEM Essais Caractérisation
mécaniques

Figure 14 — Liens entre les différentes longueurs caractéristiques des nano-composites et
les moyens d’essais permettant de les caractériser.

0.4.1 A Déchelle macroscopique

La caractérisation du matériau a I’échelle macroscopique nous donne une information
sur la comportement gobal du nano-composite. La grandeur fournissant une information
sur le comportement élastique linéaire du matériau dans son ensemble est le module de
Young [Liu et al., 2009 ; Cauvin et al., 2010b|. De la méme maniére, on peut s’intéresser
au comportement des modules de conservation et de perte représentant le comportement
visco-élastique (donc dépendant de la vitesse de sollication). Ces modules sont déterminés
respectivement par des essais de traction en statique et des essais de traction—compression
en dynamique. [’étude du comportement global d’un nano-composite peut aussi se faire
au travers des températures caractéristiques telles que la température de transition vi-
treuse, la température de cristallisation et la température de fusion. Ces températures
peuvent étre déterminées a l'aide d’essais de Differencial Scanning Calorimetry (DSC) et
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fournissent une information sur le comportement en température du matériau [Liu et Wu,

2002 ; Fukushima et al., 2011].

Les observations faites a 1’échelles macroscopiques doivent étre liées a des observations
effectuées a des échelles plus fines pour comprendre I'origine des gains de propriétés ma-
croscopiques pouvant étre observés par exemple en statique [Cauvin, 2009] (Figure 15) ou

en dynamique (Figure 16).

2500, PP MMT

Qc"d 2000 +
2 :
M 1500
i o
o 05 1 15 2 95 3

Fraction volumique de renforts (%)

Figure 15 — Module de Young (E) avec écart type du nanocomposite (Polypropyléne +

montmorillonite) en fonction de la fraction volumique de renforts [Cauvin, 2009].
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TPLA+2.03%,: MMT
= PLA+4,26%,,; MMT
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(b) Module de perte a 50 °C
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Figure 16 — Module de conservation (a) et de perte (b) pour du PLA renforcé de MMT

en fonction de la fréquence a 50 °C.
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0.4.2 A Déchelle microscopique

Dans le but de caractériser la morphologie au sein du matériau (Figure 1), la premiére
échelle que 1'on peut considérer est celle des agrégats de plaquettes. Pour observer ces
agrégats, la microscopie optique n’est pas suffisante puisque cette observation nécessite une
résolution de quelques nanomeétres (due aux dimensions des plaquettes seules). Cependant,
I'utilisation de la microscopie électronique permet ’observation de ces échelles.

La Microscopie Electronique & Transmission (TEM) permet, aprés préparation d’une
lame fine (< 1pm), d’observer les agrégats de nano-plaquettes au sein de la matrice
polymére [Morgan et Gilman, 2003 ; Bourbigot et al., 2008 ; Zeppa et al., 2009 ; Cauvin,
2009]. La qualité de I'observation va étre dépendante de la préparation de cette lame
de matiére qui est découpée par ultra-microtomie [Morgan et Gilman, 2003 ; Bourbigot
et al., 2008 ; Zeppa et al., 2009]. L’information récupérée, aprés la traversée de la lame
de matériau a observer par un faisceau d’électrons, est I'énergie de ce faisceau. Celle-ci
dépendra de la densité du matériau traversé. Ainsi, I'observation de nano-composites par
la technique de Microscopie Electronique & Transmission différencie les nano-plaquettes
de la matrice graces a leur différence de densité conduisant a des zones plus sombres pour

les nano-plaquettes (Figure 17).

4 j
.. 9'

e i

Figure 17 — Image par Microscopie Electronique & Transmission d’un polycarbonate ren-
forcés de nano-plaquettes de type cloisite93A.

Ces observations donnent une information sur des longueurs caractéristiques de quelques
dizaines de nano-métres et permettront dans le cas des polyméres renforcés de nano-
plaquettes d’argile de quantifier les agrégats de plaquettes et d’avoir une observation
directe de la micro-structure.

0.4.3 A D’échelle nanoscopique

La description de I'organisation au sein d’un agrégat de nano-plaquettes n’est pas envi-
sageable avec la résolution fournie par la microscopie électronique dont on a disposé. Pour
observer des longueurs de ’ordre du nanométre voir inférieure, la diffraction des Rayons-
X apparait étre la technique adéquat. Cette technique ne permet pas une observation
directe mais permet, a partir de l'intensité du rayon diffracté (Figure 18), de mesurer les
longueurs caractéristiques d’un volume de matériau sans avoir de préparation préalable
des échantillons. L’angle de diffraction du faisceau est li¢ au vecteur de diffraction ¢ par :

4.7

lgll = q = - sin(6) (5)



Introduction bibliographique 19

Ensuite, & ’aide de la loi de Bragg, il est possible de lier la longueur caractéristique d
a la longeur d’onde A du faisceau incident et a la norme du vecteur g :

Figure 18 — Schéma du principe de la diffraction et définition des différents vecteurs
utilisés : k, est le rayon incident, k le rayon transmis, ¢ le rayon diffracté et 2.0 est Pangle
de diffraction.

La distance caractéristique détectée dépend de l'angle de diffraction, on peut donc
quantifier a ’aide de la diffraction des Rayon-X 'orientation de la longueur caractéristique
que l'on observe. Cela permet d’avoir un renseignement sur I’homogénéitée de distribution
des nano-plaquettes au sein de la matrice polymeére.

Le traitement de l'intensité du rayon diffracté en fonction de l'angle de diffraction
permet d’'une part de caractériser la distance entre les plaquettes au sein d’un agrégat
(quelques nanométres) [Vaia et al., 1997 ; Soulestin, 2004 ; Urresti et al., 2011 ; Zhao et al.,
2013, et d’autre part la distance intermoléculaire au sein de la matrice (< 1nm) [Murthy
et Minor, 1990|. En effet, lorsque la micro-structure posséde une longueur caractéristique
cela se traduit par la présence d’un pic si 'on trace 'intensité du signal mesuré en fonction
de langle de diffraction (l'intensité est maximum pour l'angle de diffraction correspondant
a la longueur caractéristique) (Figure 19).

La puissance des rayons dans les installations de type synchrotron permet d’avoir des
temps d’exposition trés faibles (inférieurs a la seconde), ce qui permet de faire les obser-
vations en faisant varier la température de I’échantillon [Verma et al., 1996 ; Ryan et al.,
1997 Barnes et al., 2000]. L’analyse de ces signaux passe alors par I’étude de 1’évolu-
tion de I'intensité ou de son invariant. Dans de nombreuses études le calcul de I'invariant
Q (Equation 7) a permis d’extraire des informations sur la morphologie des matériaux
observés (dimmension des lamelles cristallines, distance entre ces lamelles...)[Ryan et al.,
1997; Duan et al., 2010; Nguyen, 2014 ; Gelineau et al., 2015] et notamment de détecter
des températures de transitions.

Q= /OOO 1(q).q%dq (7)
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Intégration de
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Figure 19 — (a) Figure de diffraction d’un nano-composite (PLA+MMT) avec deux halos
de diffraction. (b) Graphe de 'intensité intégrée suivant une direction en fonction de la
norme du vecteur de diffraction pour le méme nano-composite montrant deux pics de
diffraction.

L’étude des températures caractéristiques de ’échantillon durant les essais de diffrac-
tion permet de faire le lien entre deux échelles d’observations; macroscopique et micro-
scopique [Nguyen, 2014 ; Gelineau et al., 2015].

L’utilisation de la diffraction des Rayons-X combinée a une variation de la température
permet de caractériser les longueurs caractéristiques de la morphologie & de trés faibles
échelles et également d’étudier le comportement thermique des phases présentes intra- et
inter-agrégats a ’aide des températures de transition détectées.

0.5 Modéles micro-mécaniques

Les modéles micro-mécaniques sont des modéles analytiques, cela signifie qu’il n’y a
aucun maillage du Volume Elémentaire Représentatif. Dans le but de représenter au mieux
la micro-structure, on a choisi deux types de modéles.

D’une part on s’intéressera aux modéles hybrides (o- et U-inclusion) qui ont été dé-
veloppés pour estimer les propriétés mécaniques de polyméres semi-cristallins [Lee et al.,
1993b; van Dommelen et al., 2003 ; Bédoui et al., 2004, 2006]. Ils permettent de tenir
compte des comportements linéaires et/ou non-linéaires des différentes phases d’un mi-
lieu hétérogéne constitué de phases amorphes et de lamelles cristallines [Parks et Ahzi,
1990 ; Lee et al., 1993a,b]. Le lien avec notre étude peut étre fait car les lamelles cristal-
lines et les nano-plaquettes ont des ordres de grandeurs similaires, ces modéles seront ici
utilisés en remplagant la phase cristalline par les nano-plaquettes d’argile. Ils sont basés
sur une représentation multi-échelles. En effet, une plaquette seule sera associée a la ma-
trice adjacente pour former un sandwich bi-couches (Figure 20). Les modéles permettent
ensuite d’estimer les propriétés d’un agrégat de ces sandwiches.
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Figure 20 — (a) Structure cristalline d’'un PE. (b) Schéma du milieu considéré par les
modéles hybrides : agrégat de sandwiches orientés aléatoirement.

D’autres part, on s’intéressera aux modéles de types matrice-inclusion, basés sur le
probléme de l'inclusion d’Eshelby |Eshelby, 1957|. Le plus courant des modéles basés
sur cette approche est le modéle de Mori-Tanaka [Mori et Tanaka, 1973|, considérant
des inclusions plongées dans une matrice polymeére et permettant de tenir compte de
leurs orientations et de leur rapport d’aspect (valeur particuliérement grande dans le cas
des nano-plaquettes). Dans ce travail, nous considérerons un deuxiéme modéle de type
matrice-inclusion mieux adapté a notre cas d’inclusions aplaties [Cauvin et al., 2007,
2010a; Bédoui et Cauvin, 2012]. Tl s’agit du developpement d’une approche variationnelle
a partir d'une borne de type Hashin-Shtrikmann, développée par Ponte-Castanieda et
Willis [Ponte Castanieda et Willis, 1995]. Cette borne permet de prendre en compte, en
plus du rapport d’aspect des inclusions (comme dans le schéma de Mori-Tanaka), leur
distribution spatiale (Figure 21).

__Rapport d’aspect

©
@ %\Distribution de forme

@ @

Figure 21 — Schéma de la prise en compte du rapport de forme et de la distribution spatiale
des inclusions dans la borne de PCW [Ponte Castafieda et Willis, 1995].

Le schéma d’homogénéisation a été construit & partir de ces modéles de fagon & intégrer
les paramétres micro-structuraux déterminés dans I’étude. La description morphologique
choisie lors de cette est étude, a été décidée en fonction des équipements disponibles
et des particularités morphologiques des polyméres nano-renforcés. Ces méthodes sont
présentées dans le chapitre suivant.
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Chapitre 1

Matériaux et caractérisation de la
micro-structure

Les propriétés mécaniques des polymeéres nano-renforcés par des nano-plaquettes sont
liées & leurs micro-structures particuliéres : agrégée, intercalée ou exfoliée. Il est donc
nécessaire de les caractériser a différentes échelles pour mettre en évidence et comprendre
les relations qui existent entre les propriétés macroscopiques et la micro-structure. Dans ce
chapitre, nous présenterons les résultats de ’analyse micro-structurale mettant en ceuvre
des techniques d’investigations multi-échelles.

Dans une premiére partie, nous nous intéresserons a 1’échelle "mésoscopique". A P'aide
d’obervations au Microscope Electronique & Transmission, nous décrirons la taille des
empilements de plaquettes au sein de la matrice polymére. Cela permettra d’obtenir un
premier paramétre clé de la description de la micro-structure.

Ensuite, par une méthode d’observation indirecte, nous déterminerons des dimensions
caractéristiques présentes au sein méme de 'empilement. Pour cela, des mesures par dif-
fraction des Rayons-X ont été effectuées. Elles permettent de décrire la micro-structure
a l'intérieur des empilements de plaquettes. Cette technique d’observation a été mise en
ceuvre dans deux conditions différentes : & température ambiante et en faisant varier la
température. Nous obtenons ainsi des informations sur les distances caractéristiques dans
le matériau mais aussi sur les interactions entre les plaquettes et la matrice & 1’échelle
nano-métrique.

Tout au long de ce chapitre, nous nous efforcerons de faire le lien entre les mesures
obtenues et la compatibilité entre matrice et charges. Les mesures effectuées dans ce
chapitre serviront dans la suite de ce travail comme données d’entrées pour les modéles
micro-mécaniques.

1.1 Matériaux de I’étude

L’enjeu de cette thése étant d’étudier 'influence de la micro-structure de nano-composites
a matrices polyméres renforcées par des nano-plaquettes d’argile de montmorillonite (MMT),
nous travaillerons avec plusieurs matrices polyméres et plusieurs types de nano-plaquettes
d’argile. Tl faut souligner que I'objectif de ce travail n’est pas d’optimiser les paramétres de
mise en ceuvre mais d’étudier une gamme de nano-composites ayant des micro-structures
variées. Deux polyméres commerciaux ont été utilisés. Le poly(acide lactique) (P1i0031,

1. Equivalent au grade 3251D, Natureworks, USA
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Natureplast, France) et le polycarbonate (920A, Sabic, USA) retenus ont été choisis pour
leurs propriétés de mise en ceuvre : injection et extrusion. Les argiles de montmorillonites
modifiées de cette étude sont la Cloisite30B et la Cloisite93A produites par Southern Clay
Products, USA. Ce sont des argiles modifiées par un sel d’ammonium quaternaire. La
Cloisite30B est intéressante car il s’agit de la MMT la plus compatible avec le poly(acide
lactique) (PLA) [Denault et al., 2006; Najafi et al., 2012]. Nous avons aussi utilisé la
Cloisite93A afin de voir I'influence de la compatibilité charge-matrice. Méme s’il ne s’agit
pas d'un matériau bio-sourcé, le polycarbonate (PC) offre 'avantage d’étre un polymére
amorphe donc il n’y aura pas d’influence de la phase cristalline sur le comportement
des nano-composites & base de polycarbonate. L’influence d’un méme type de charge sur
différents polymeéres sera aussi étudiée en mélangeant le PC avec la Cloisite93A. Les nano-
plaquettes ont été, dans un premier temps, mélangées au polymére dans une extrudeuse
bi-vis, Eurolab 16 (Figure 1.1). Cette extrudeuse (L/D=25) est composée de deux vis
co-rotatives comprenant des parties de convoyage (vis-sans-fin) et des zones de mélanges
(ailettes décalées de différents angles : 30°, 60°et 90°(Annexe A.1). De plus, on trouve le
long de ces vis, cinq zones controlées en température et en bout de vis, un profil lui aussi
controlé en température (Annexe A.1).

Polymére  Charges

WL TD
ST 7D

Figure 1.1 — Schéma du profil de I’extrudeuse.

Les paramétres rappelés dans le tableau 1.1 sont issus de différents tests déterminés en
partant des valeurs de la littérature (Section 0.3, Tableau 2) et fixés de fagon a avoir une
fluidité suffisante du polymére sans toutefois le dégrader. La quantité de charges intro-
duite est controlée a I’aide d’un doseur gravimétrique. Le profil de mélange de 'extrudeuse
est le méme pour tous les nano-composites fabriqués (Annexe A.1). Les taux de charges
introduits sont compris entre 1 et 7% en masse. Les polyméres ont été séchés durant
24h avant extrusion (a 40°C pour le PLA et 120°C pour le PC) afin d’¢liminer "humi-
dité du polymére et ainsi faciliter la mise en ceuvre et éviter 'oxydation du matériaux
durant ’élaboration. La possible dégradation de la matrice polymeére a été vérifiée en ex-
trudant plusieurs fois le polymére seul et en comparant les propriétés physico-chimiques
(Differencial Scanning Calorimetry) de ces extrusions aux propriétés de la matrice jamais
extrudée. Aucun changement des températures de transition, de cristalisation et de fusion
n’a été constaté pour la matrice seule. Nous considérons donc, que dans nos conditions
d’extrusion et d’injection, la matrice polymeére n’est pas dégradée.
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Zone 1l Zone 2 Zone3 Zoned Zoneb Profil
Température (°C) 200 200 200 200 200 200

PLA+MMT

Vitesse (rpm) 300
Température (\C) 260 290 290 290 200 290
PCMMT it esse (rpm) 300

Tableau 1.1 — Paramétres d’extrusion définis dans le cadre de ce travail, les zones sont
définies sur le plan de ’Annexe A.1.

Les granulés de composites obtenus par extrusion sont ensuite injectés a 'aide d’une
presse Haake mini-Jet. Cette presse a injecter a la particularité de ne pas avoir de vis-
sans-fin (Figure 1.2). Elle permet donc d’éviter de détériorer la dispersion des charges
lors de cette seconde étape d’élaboration. En effet, Soulestin a montré dans ses travaux
de thése [Soulestin, 2004] que des temps de mélange trop longs pouvaient conduire a une
ré-agrégation des nano-charges.

Les paramétres ont été définis de fagon a obtenir des éprouvettes haltéres (ISO527-2-
5A) sans défauts géométriques (Tableau 1.2). Trois matériaux différents (Polymére+nano-
plaquettes) ont été fabriqués, observés et testés : PLA+Cloisite30B (noté A), PLA+Cloisite93A
(noté B) et PC+Cloisite93A (noté C) (Tableau 1.4).

Pression

'

<«—— Piston

<«1— Cylindre chauffé

Matiére fondue

el

Moule chauffé

Figure 1.2 — Schéma du profil de la presse a injecter.

Température Température Phase d’injection Phase de maintien

cylindre moule Pression Temps Pression Temps
(C) (*C) (bar) (s) (bar) (s)
PLA+MMT 200 70 250 5 180 10
PC+MMT 290 100 600 5 200 10

Tableau 1.2 — Paramétres d’injection définis dans le cadre de ce travail.

Certaines études [Paul et Roberson, 2008 ; Ojijo et al., 2012| ont montré que les nano-
plaquettes pouvaient avoir une influence sur le taux de cristallinité en jouant le role de site
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de nucléation. L’évolution du taux de cristallinité du PLA renforcé de nano-plaquettes
a donc été observée. Pour cela, on s’est appuyé sur des mesures faites par Differencial
Scanning Calorimetry (DSC). Ces mesures sont faites dans une enceinte thermique dont on
controle la température. A I'intérieur de cette enceinte se trouve deux cellules permettant
de mesurer un flux de chaleur. L'une est la cellule de référence (vide), 'autre mesure
le flux de chaleur dégagé par I’échantillon. Grace a cette méthode, on peut détecter les
changements de micro-structure et les changement d’état de la matrice polymeére. On peut
ainsi mesurer la température de transition vitreuse 7, les températures de cristallisation
et la température de fusion (Figure 1.3). Il est également possible de calculer le taux de
cristallinité X, de la matrice polymére. Ce taux de cristallinité est déterminé & partir
de T'enthalpie de cristallisation (AH,.) et de I'enthalpie de fusion (AHy) de la matrice
(Figure 1.3) ainsi que de I'enthalpie de fusion de cette matrice a I’état purement cristallin
(AH{') qui est de 93J/g pour le PLA [Ray et al., 2003].

AH; — AH,

X, = - (1.1)
AH

Les enthalpies de fusion et de cristallisation mesurées sont dépendantes de la masse
de 'échantillon testé (unité : J/g).

Les changements mesurés par DSC sont dus a la matrice polymére, les nano-plaquettes
ne présentant aucune transition pour les températures mises en jeux lors de l'essai (de -50
4 300°C). T1 faut donc adapter I'expression du taux de cristallinité (Equation 1.1) afin de
prendre en compte la masse de nano-plaquettes présentes dans le matériau durant 1’essai
[Liu et Wu, 2002 ; Fukushima et al., 2011].

X, = AH; - Af}fv t) (1.2)
AH{JZ (1 T 100 )

fr(%wt) étant la fraction massique (en %) de nano-plaquettes dans le matériau.

Les mesures ont été réalisées sur les nano-composites a base de PLA, le polycarbonate
n’a pas été testé car il ne présente aucune phase cristalline puisqu’il s’agit d’un polymeére
amorphe.

On constate que la présence des nano-charges n’a pas d’influence sur la température de
transition vitreuse (Tableau 1.3). Il apparait également que les nano-composites présentent
un taux de cristallinité plus élevé que la matrice seule ayant subie le méme cycle d’élabora-
tion (Tableau 1.3). Cependant, I’élévation du taux de cristallinité est faible (augmentation
maximum de 8 %) et on ne peut noter aucune corrélation entre cette augmentation et la
fraction massique de plaquettes dans le matériau.

Références

(A ot B) 0 1 2 3 4 5 6 7
A (X. (%)) 6 12 14 9 12 12 - 9
B (X. (%)) - - 9 10 11 12 11 11
A(T, (°C)) 62,4 62,6 635 631 63 63,3 - 62,9
B (7, (°C)) - - 63,4 62,9 62,7 62,5 62,8 63,5

Tableau 1.3 — Mesures par DSC du taux de cristallinité X, (en %) et de la température
de transition vitreuse 7, (en °C) des nano-composites & base de PLA (grades A et B).
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Figure 1.3 — Graphe obtenu par mesure DSC montrant les températures mesurées (77,
T, Teo et Ty) et I'exemple de 'enthalpie de cristallisation d’un pic (AH).

Afin de s’assurer de la validité du procédé d’élaboration des nano-composites, les taux
de charges ont été controlés par ’analyse thermogravimétrique (TGA) et par densimétrie.
En effet, les essais de TGA permettent de peser I’échantillon en appliquant une rampe
de température controlée. On peut ainsi déterminer la température de dégradation du
polymeére vierge et nano-renforcé. Les nano-plaquettes ayant une température de dégra-
dation trés supérieure & celle du polymeére, la masse restante dans le creuset en fin d’essai
correspond & la masse de nano-plaquette présente dans 1’échantillon (Figure 1.4). En effet,
dans le cas du PLA la température de dégradation est d’environ 360 °C tandis que Xie et
al. |Xie et al., 2001] ont montré que les montmorillonites ont une température de dégra-
dation de 616 °. Dans le cas des nano-plaquettes modifiées, la température de dégradation
du surfactant peut étre plus faible, cependant la présence de la matrice polymére et les
liaisons qu’ils créent ensemble, augmentent cette température [Lee et Kobayashi, 2010].

On peut ainsi calculer le taux de charges en masse réel du nano-composite (Equation
1.3).

Mipi + My,

fr(%wt) = (Y

(1.3)

M;ni et My;, sont respectivement la masse de I’échantillon placé dans le creuset avant
la tare et en fin d’essai.

Les essais sont réalisés de la température ambiante jusqu’a une température de 600 °C
sous une atmosphére controlée (azote). Les taux de charges effectifs sont résumés dans le
tableau 1.4.
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Figure 1.4 — Résultats d’un essai de TGA sur le grade A4. Détermination de la fraction
massique de renforts.

Pour mesurer les taux de charges par densimétrie, ’échantillon est pesé dans l'eau
(Meqn) et dans I'air (mg;,). En considérant la densité de ’eau en fonction de sa température
(Peau) lors de V'essai et en calculant la densité exacte du polymére seul (p,), on peut
calculer la densité du nano-composite :

Mair-Peau
Peomp = —— (1.4)
Mair — Meau

En considérant la densité des nano-plaquettes fournie par le fabricant, on en déduit la
fraction volumique de renforts dans I’échantillon :

fr(%wol.) = Leome — Prel (1.5)

Pmmt — Ppol
Tous les matériaux fabriqués dans le cadre de cette étude sont référencés dans le
tableau 1.4. Les noms donnés dans ce tableau seront ceux utilisés tout au long de ce
manuscrit. Le tableau récapitule aussi la fraction volumique de renforts de chacun des
grades, ainsi que la fraction massique qui lui correspond, déterminée & partir de ces deux
techniques (densimétrie et TGA).

Reéférences A0 Al A2 A3 A4 A5 - AT
PLA+30B fr (%wt) 0 1,65 203 298 380 4,26 - 5,27
fr (%ovol.) 0 1,04 129 1,90 243 273 - 3,39
Références - - B2 B3 B4 B B6 B7
PLA+93A fr (%owt) - - 1,87 2,61 3,14 3,28 4,54 4,88
fr (%ovol.) - - 1,25 1,75 2,11 2,20 3,06 3,29
Références CO - c2 C3 - Cbh - -
PC+93A  fr (%owt) 0 - 1,24 2,66 - 3,68 - -
fr (%vol.) 0 - 0,79 1,70 - 2,36 - -

Tableau 1.4 — Fraction massique, fraction volumique et noms des nano-composites fabri-
qués et testés dans ce travail.
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Les matériaux fabriqués ont été caractérisés expérimentalement afin de voir I'influence
des nano-plaquettes sur les propriétés mécaniques (élastiques et visco-élastiques). Pour
comprendre 'effet des nano-charges sur le comportement, il est important d’essayer de
lier les gains de propriétés a des considérations morphologiques. Pour cela, différentes
techniques d’observations ont été mises en place afin d’avoir une description fine de la
micro-structure des nano-composites.

1.2 Caractérisation micro-structurale

La caractérisation de la micro-structure doit permettre de décrire I'exfoliation ou I'in-
tercalation des charges au sein de la matrice polymére. Il a donc fallu dépeindre de facon
quantitative les empilements de plaquettes. Pour cela, différentes techniques expérimen-
tales ont été mises en ceuvre afin d’avoir une description multi-échelles de la morphologie
des matériaux de l’étude. Les paramétres physiques extraits de ces observations sont
représentatifs de la micro-structure et permettent également d’enrichir un schéma d’ho-
mogénéisation multi-échelles.

1.2.1 Microscopie Electronique & Transmission

Comme évoqué précédemment, différentes micro-structures peuvent exister ou co-
exister dans les cas des polyméres nano-renforcés par des plaquettes d’argiles : agrégée,
intercalée ou exfoliée. La Microscopie Electronique a Transmission (TEM) nous permet
d’avoir une observation directe de la micro-structure avec une précision suffisante pour ob-
server les plaquettes dans la matrice polymeére. De ce fait, ce microscope permet de juger de
la pertinence de nos paramétres de mises en ceuvre tout en ayant les premiers parameétres
micro-structuraux utilisés dans la Partie II (Modélisation). Le Microscope Electronique
4 Transmission nous offre donc une observation avec une précision correspondant a nos
besoin. De plus, ce type d’observation nécessite une préparation des échantillons adaptée
aux polymeéres nano-chargés.

Lors d’une observation par Microscopie Electronique a Transmission, une lame fine
d’échantillon (préparée par ultra-microtomie) est traversée par un faisceau d’électrons
qui perd de I'énergie en fonction de la densité du matériau traversé (Figure 1.5). On
obtient alors un cliché en niveau de gris dépendant de la densité. Dans notre cas les
nano-plaquettes, plus denses, seront plus sombres que les matrices polyméres (PLA ou
PC) [Morgan et Gilman, 2003 ; Bourbigot et al., 2008 ; Zeppa et al., 2009 ; Cauvin, 2009).
Le passage du faisceau d’électrons peut conduire & un échauffement du matériau. Pour
assurer une observation sur un matériau a I’état solide, les échantillons sont refroidis avec
de I'azote liquide durant le test.

Ces échantillons ont préalablement été préparés par ultra-microtomie (PC-Tower Tome)
afin d’obtenir des sections d’épaisseur suffisamment fines (60 nm) et observables. Les sec-
tions découpées ont ensuite été placées sur des grilles en cuivre (CF400-Cu-with carbon).
La découpe par ultra-microtomie est réalisé a 'aide d’un couteau a lame diamant, cela
permet de découper la section sans créer d’endommagement ou d’arrachement au sein du
composite. Aucun endommagement n’ayant été observé sur nos matériaux, nous considé-
rerons que la découpe n’a pas d’effet sur la section observée.
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Faisceau d’électrons

échantillon
(épaisseur = 60 nm)

Faisceau transmis Grille en cuivre

Capteur
/ p

Figure 1.5 — Principe de fonctionnement du TEM.

Le procédé d’injection peut conduire, comme dans le cas de polyméres semi-cristallins
[Mendoza, 2005], & une orientation des nano-plaquettes d’argile. Pour s’assurer de I’ab-
sence d’une orientation privilégiée, des échantillons ont été découpées (Figure 1.6) perpen-
diculairement (S1) et parallélement (S2) a la direction d’injection sur plusieurs éprouvettes
haltéres (entre deux et quatre éprouvettes) pour chacun des grades. Les observations ont
ensuite été faites a 'aide d’un Microscope Electronique & Transmission (Tesla Bs500) avec
un voltage de 90kV.

Direction
d’injection

Figure 1.6 — Schéma des sections de découpe des échantillons par ultra-microtomie.

Le TEM permet donc d’observer la distribution des plaquettes au sein de la matrice
polymeére. On voit ainsi un contraste entre les plaquettes et la matrice grace a leur diffé-
rence de densité (Figure 1.7). Dans le cas du PC (Figure 1.7f), le contraste est plus marqué
que dans le cas du PLA (Figure 1.7a) car la densité du PC est plus faible que celle du
PLA. Le microscope utilisé permet aussi d’observer nos échantillons & différentes échelles
(Figures 1.7a et 1.7d). L’observation des échantillons & une échelle plus large (Figure
1.7b) permet de voir davantage de paquets de plaquettes et d’avoir une vision globale de
la répartition des plaquettes dans la matrice. Cependant, on distingue moins bien les pla-
quettes seules dans les empilements (Figure 1.7c). A une échelle plus fine (Figure 1.7¢), on
a une meilleure observation de la morphologie des empilements mais quelque soit 1’échelle
choisie, une description précise de l'organisation interne d’un empilement n’est pas en-
visageable, dans notre cas, a ’aide du TEM. Les observations que nous avons menées
nous permettent de conclure que les plaquettes sont bien dispersées dans notre matrice
(PLA ou PC) et que les empilements ont une taille nanométrique inférieure a la taille
des renforts que I'on trouve dans les composites classiques. De fagon générale, les observa-
tions ne montrent pas d’orientation privilégiée des plaquettes (Figures 1.7b) mais la vision
trés locale fournie par une échelle fine peut parfois en donner I'impression, en raison des
écoulements locaux lors de l'injection (Figure 1.7c). Les images TEM montrent aussi de
fagon nette, la différence entre deux taux de charges (Figure 1.7a et 1.7b). Cependant, la
transition en niveau de gris entre la matrice et les plaquettes n’est pas toujours franche
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car les plaquettes sont rarement parfaitement paralléles a la direction d’observation, ce
qui crée des zones d’ombres autour des empilements.

(c) B2 (échelle : 250 nm) (d) B7 (échelle : 100 nm)

(e) C2 (échelle : 100 nm) (f) C5 (échelle : 250 nm)

Figure 1.7 — Exemples d’images des différents matériaux observés au TEM découpés
suivant la direction S2.
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Afin d’avoir une mesure représentative des empilements de plaquettes (az(TEM))?,
les images ont été traitées a l'aide du filtre de Sobel implémenté dans le logiciel ImageJ
[Rasband, 2011]. Ce filtre de détection de bords permet de délimiter clairement, grace
aux niveaux de gris, les frontiéres entre les plaquettes et la matrice (Figure 1.8). Pour
obtenir une valeur représentative, la mesure est effectuée sur 300 & 1000 empilements de
plaquettes pour chaque taux charges.

250 nm

Figure 1.8 — Analyse d’une image a aide d’Image] (détection de bords) pour le grade
C3. Mesure de I’épaisseur d’un empilement en appliquant le filtre de Sobel.

Des observations faites a partir d’échantillons obtenus suivant les deux directions de
découpes considérées (Figure 1.6) ne montrent aucune différence de taille des empilements
ou d’orientation des renforts (Figure 1.9).

100 nm

(a) B7, S1 (échelle : 100 nm) (b) B7, S2 (échelle : 100 nm)

Figure 1.9 — Exemples de microscopie TEM : (a) suivant le direction 1 et (b) suivant le
direction 2 (Figure 1.6).

2. az(TEM) est I’épaisseur d’un empilement mesurée par des observations TEM
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Les mesures effectuées, reprises dans la figure 1.10, mettent en évidence de facon
claire l'effet de la compatibilité entre la matrice et les nano-charges. En effet, quelque
soit le taux de charges, on observe les empilements de plaquettes les plus petits dans le
cas d’une charge compatible avec la matrice (PLA+30B, grade A), ce phénoméne ayant
déja été observé par différents auteurs [Denault et al., 2006; Najafi et al., 2012]. Les
tailles d’agrégats plus élevées sont observées dans le cas de nano-composites contenant
de la Cloisite93A, celle-ci n’étant compatible ni avec le PLA ni avec le PC [Yoon et al.,
2003 ; Lorenzo et al., 2014]. De plus, dans le cas du matériau B, la taille des empilements
varie de maniére importante entre les différents taux de renforts. Cela conforte 'idée
que la compatibilité entre les renforts et la matrice permet une meilleure exfoliation. Les
trois types de polyméres nano-renforcés considérés (A, B et C) contenant différents taux
de nano-plaquettes, permettent également, comme nous le verrons dans le Chapitre 2,
d’étudier 'influence du niveau d’exfoliation sur les propriétés macroscopiques élastiques
et visco-¢élastiques ou encore d’évaluer la pertinence d’'une modélisation micro-mécanique,
comme nous 'observerons dans la Partie II.
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Figure 1.10 — Comparaison de la mesure de az(T EM) pour les matériaux : A (PLA+30B),
B (PLA193A) et C (PC193A).

L’analyse de la dispersion de la taille des empilements a3(TEM) (Figure 1.11) nous
permet de conclure que la moyenne des mesures est une valeur représentative de la taille
des empilements dans les nano-composites étudiés. En effet, malgré une trés large gamme
de valeurs de a3(TEM), on constate que, pour un grade donné, la valeur moyenne est
proche de la valeur médiane des mesures réalisées. Dans la suite, seule la moyenne de la
taille des agrégats, et non ’écart type, sera utilisée. En effet, I’écart type inclut plusieurs
biais. Tout d’abord, la variété de micro-structures au sein d’'un grade de matériau mais
aussi une dispersion due a l'orientation de I'empilement par rapport au plan de découpe.
Ces deux biais n’étant pas quantifiable, I’écart type n’est représentatif ni de la dispersion
de micro-structures ni de 'orientation des agrégats par rapport au plan de découpe. Nous
choisissons ainsi de nous intéresser uniquement a la moyenne de a3(T EM) dans la suite de
cette étude. Seul un matériau est présenté ici, les données pour I’ensemble des matériaux
sont disponibles en Annexe B.1.
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Figure 1.11 — Histogramme des mesures de a3(T’EM) du grade A5. (a) Diagramme en
boite des mesures de az(TEM) du grade Ab.

Les observations TEM ont permis d’avoir une obervation de la micro-structure. Elles
mettent en évidence qualitativement que les nano-plaquettes sont, pour tous nos maté-
riaux, dispersées sous forme de paquets dans la matrice. On a également observé qu’il n’y
pas de phénoméne d’orientation privilégiée des renforts dans la matrice comme aurait pu
le laisser présager la mise en ceuvre par injection. Ces observations fournissent aussi des
données quantitatives sur la taille des empilements de plaquettes au sein de la matrice.
On a ainsi noté 'influence de la compatibilité entre les renforts et la matrice sur la qualité
de l'exfoliation. La moyenne des mesures de chacun des matériaux est présenté dans le
tableau 1.5.

Références Moyenne
(A, B et C) 1 2 3 4 5 6 7 (nm)
A 115 1066 89 9,14 1023 - 11,4 1031
B ~ 14,79 18,75 1389 17,74 11,22 1554 15,32
C - 28,20 30,70 - 19,72 - - 26,21

Tableau 1.5 — Mesures de I'épaisseur des empilements de plaquettes az(TEM) (nm) et
moyenne de la taille de ces empilements (nm) sur I'ensemble des taux de charges pour
chaque type de nano-composite.

Cependant les mesures TEM ne permettent pas une investigation a I'intérieur de 'em-
pilement de plaquettes. Aussi deux cas de micro-structures peuvent se présenter :
— les plaquettes sont agrégées ensemble, formant des paquets de dimension proche du
nanomeétre
— des chaines polyméres se sont ’intercalées’ entre les plaquettes au sein des empile-
ments
Afin d’élucider ce dernier point, on utilisera une autre technique expérimentale, détaillée
dans la suite de ce chapitre, adaptée a ces échelles nano-métriques.
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1.2.2 Diffraction des Rayons-X

Les observations TEM ont permis d’avoir une mesure de la taille des agrégats, cepen-
dant la résolution des images ne permet pas de distinguer clairement la distribution des
plaquettes au sein de ’empilement. Pour obtenir cette information, on peut utiliser la
Diffraction des Rayons-X (XRD) comme mesure indirecte. Lors d’une caractérisation par
XRD, on observe la diffraction d’un faisceau de photons traversant 1’échantillon étudié
(Figure 1.12). En effet, ’angle de diffraction nous donne une indication sur la longueur
caractéristique rencontrée par le faisceau. L’angle de diffraction du faisceau est lié au
vecteur de diffraction ¢ par :

(1.6)

Figure 1.12 — Schéma du principe de la diffraction et définition des différents vecteurs
utilisés : k est le rayon incident, k le rayon transmis, ¢ le rayon diffracté et 2.6 est 'angle
de diffraction.

A T’aide de la loi de Bragg, on peut alors lier la longueur caractéristique d a la longeur
d’onde A et & la norme du vecteur g :

A 2.m

d= 2.sin(f)  q (L.7)

Pour que la plage d’observation des angles de diffraction soit suffisamment grande, il
est possible d’utiliser plusieurs capteurs. Les distances auxquelles sont placés les capteurs
par rapport a I’échantillon permettent d’augmenter I’angle d’observation et par conséquent
la plage d’angles de diffraction (Figure 1.13). Les mesures XRD réalisées dans le cadre de
cette thése ont été effectuées sur la ligne 5-1D-D du synchrotron au département Advanced
Photon Sources du Laboratoire National d’Argonne. Les équipements disponibles sur cette
ligne permettent de controler la température de I’échantillon pendant les observations. Des
mesures en petits, moyens et grands angles peuvent étre faites a ’aide de trois capteurs :
~ SAXS (Small Angle X-Ray Scattering) : 0,0021 < ¢ < 0.15A7" (299 > d > 4, 2nm)

~ MAXS (Middle Angle X-Ray Scattering) : 0,13 < ¢ < 0,70 A" (4,8 > d > 0,9nm)

~ WAXS (Wide Angle X-Ray Scattering) : 0,65 < ¢ < 3,43A1 (0,9 > d > 0,18 nm)
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Figure 1.13 — Disposition des capteurs de la ligne 5-ID-D pour les mesures par diffraction
des Rayons-X.

Dans le cas des nano-plaquettes, les empilements présentent une certaine périodicité
qui est observable a I'aide du capteur MAXS (Figure 1.14b). De plus, la structure méme
d’une plaquette seule posséde des plans cristallins que 'on peut observer sur les figures
de diffration du capteur WAXS (Figure 1.14c). Les longueurs caractéristiques mises en
évidence par le capteur SAXS (Figure 1.14a) ne nous apprennent rien dans le cas des
nano-composites de ’étude. Ainsi on obtient sur les différents capteurs des figures de
diffraction avec des halos, ceux-ci correspondent a des périodicités (longueurs caractéris-
tiques) présentent dans toutes les directions (Figure 1.14). Dans le cas ou la périodicité
observée est présente suivant une seule direction, on retrouve uniquement un point a la
place du halo. Dans un polymeére, si les chaines sont orientées, les figures de diffraction ne
présentent plus des halos mais des points ou des arcs de cercle (Figure 1.15), c’est le cas
de fibre de PA6 ayant des chaines orientées [Murthy et al., 1995].

(b) MAXS

(a) SAXS

(c) WAXS

Figure 1.14 — Diffraction des Rayons-X pour la poudre de Cloisite30B sur les différents
capteurs utilisés.
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Fiber axis

Figure 1.15 — Figure de diffraction des Rayons-X dans le cas de fibres de nylon-6 orientées
et possédant une forme cristalline de type a [Murthy et al., 1995].

Le principe de la diffraction des Rayons-X consiste a mesurer 'intensité du signal dif-
fracté suivant une direction. L’évolution de cette intensité en fonction de 2.6, ou ¢ (Figure
1.16), permet d’avoir une information sur la périodicité d'une micro-structure (Equation
1.7). Cette périodicité d est calculée a partir de la position des pics. Ces pics, visibles sur
la figure 1.16, sont en fait la position des halos suivant la direction d’intégration. Pour
chaque position (q) des pics, la périodicité de la micro-structure peut s’exprimer d = 27”.

100004 — WAXS
— MAXS

10004 —v SAXS

—_

= )

jas) )
I |

—_
Y Y BRIy B

Intensité (u.a)

=)
—
L

b

SAXS
0,01+

1
1
1
1
1
1
1
1
L
1
1
1
1
A
1

2.0
o' 05" 1 15 .. 2 25 3 35
(1 &)

Figure 1.16 — Intensité suivant une direction en fonction de 2.0 et ¢ pour les capteurs
SAXS, MAXS et WAXS de la poudre de Cloisite30B placée dans une capsule en alumi-

nium.

On peut remarquer sur le capteur WAXS des pics assez prononcés autour de ¢ =
2,5A et ¢ = 2,841, ces pics sont dus a la capsule en aluminium qui permet de contenir
la poudre de nano-plaquettes durant I’essai. Les pics que 'on remarque entre g = 1, 2A-1
et ¢ = 2A~1 sont quant a eux dus a la micro-structure mémes des nano-plaquettes. Nous
avons vu dans la description de ces nano-charges qu’une nano-plaquette est formée de
deux couches tétraédriques entourant une couche octaédrique (structure TOT ou 2 :1).
De plus, on remarque sur le capteur MAXS, deux pics mettant en évidence des longueurs
caractéristiques liées & 1'organisation des nano-plaquettes entre elles (distances interfo-
liaires).
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Observations a température ambiante

Les mesures par diffraction ont d’abord été menées a température ambiante. La zone
observée correspond a la partie utile d’une éprouvette de traction. Les micro-structures
de tous les grades de nano-composites fabriqués dans le cadre de cette thése ont été
caractérisées. Dans les nano-composites a renforts plaquettaires, c’est la distance entre
plaquettes (dite ’interfoliaire’) qui permet de savoir si le matériau a une micro-structure
intercalée ou non |Vaia et al., 1997 ; Soulestin, 2004 ; Urresti et al., 2011 ; Zhao et al., 2013|.
Compte-tenu de la taille des agrégats de plaquettes, les périodicités auront un ordre de
grandeur mesurable par le capteur en moyens angles (MAXS, 4,8 > d > 0,9nm). Nous
ne traiterons donc, dans cette partie, que les mesures obtenues par ce capteur.

Dans un premier temps, les mesures ont été faites sur les nano-plaquettes seules sous
forme de poudre. L’observation de ces poudres a fourni une information sur la distance,
dy, entre les plaquettes avant que celles-ci ne soient mélangées & une matrice polymeére.
Cette distance est l'espace interfoliaire et varie en fonction du type de cations utilisés
pour modifier les montmorillonites (Figure 1.17). On constate que les valeurs obtenues
(Tableau 1.6) sont proches des données constructeurs.

Noms données fabricant Mesures dy (nm)
Cloisite30B 1,85 1,84
Cloisite93A 2,36 2,59

Tableau 1.6 — Distances entre plaquettes (nm) données par le fabricant et distances me-
surées.

— Cloisite30B
104 — Cloisite93A .
1 —A0
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Figure 1.17 — Diffraction des Rayons-X pour les poudres de nano-plaquettes, Cloisite30B
et Cloisite93A, et pour les matrices polymeéres seules, A0 (PLA) et CO (PC).

Contrairement aux observations faites sur les poudres de nano-plaquettes, les matrices
polyméres seules ne présentent pas de pic (Figure 1.17). Il n’y a donc pas de périodicité
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particuliére au sein des matrices a cet ordre de grandeur. Quelque soit le matériau observé,
la présence d’un pic entraine ’apparition d’un pic du second ordre. Ce deuxiéme pic est
situé a une valeur de ¢ supérieure a celle du pic du premier ordre. Cependant, la baisse
d’intensité de ce second pic rend I'information plus difficilement exploitable.

Dans le cas des nano-composites (Figures 1.18), on constate la présence d’un pic. Sa
position donne une information sur 'organisation des plaquettes au sein de la matrice. Ce
pic se décale vers de plus faibles valeurs de ¢ lorsque la distance interfoliaire augmente.
La mesure de diffraction des Rayons-X donne une information sur la périodicité locale a
I’échelle des paquets de plaquettes, cette mesure inclut donc la distance entre plaquettes
ainsi que I’épaisseur des plaquettes; d = 2'7“ = d,+dp (Figure 1.18a). Or dans cette étude,
I'épaisseur d’une plaquette est constante et fixée : d,=0,94nm [Fornes et Paul, 2003], il y
a donc une augmentation de la distance entre les plaquettes qui pourrait étre interprétée
comme la présence de chaines polymeéres dans ’espace interfoliaire. En effet, lorsque les
plaquettes sont mélangées a une matrice polymére, une augmentation de cette distance
peut étre due a la présence de chaines polymeéres entre les plaquettes |Vaia et al., 1997 ;
Soulestin, 2004 ; Urresti et al., 2011 ; Zhao et al., 2013|.

Cette démarche a été adoptée pour chacun des grades de nano-composites. On re-
marque dans tous les cas une augmentation de la distance interfoliaire (Figure 1.18) et
donc la possibilité de I'introduction de chaines polyméres dans cet espace. Il s’agit donc
d’une micro-structure intercalée [Vaia et al., 1997; Soulestin, 2004 ; Urresti et al., 2011 ;
Zhao et al., 2013|. Les mesures de d sont récapitulées dans le tableau 1.7.

Les mesures récapitulées dans le tableau 1.7, montrent que le phénoméne d’intercala-
tion n’est pas dépendant du taux de charges car les valeurs de d varient trés peu pour un
matériau donné (A, B ou C) en fonction du taux de renforts (Tableau 1.7). A I'instar des
mesures TEM, les mesures de diffraction montrent U'effet de la compatibilité des charges
avec la matrice. En effet, dans le cas de charges compatibles avec la matrice (grade A),
la distance entre plaquettes est passée de 1,84nm a 3,52nm en moyenne (soit une aug-
mentation de 186 % de la distance interfoliaire dy). Tandis que dans le cas ot il n’y a pas
compatibilité (grades B et C), cette distance est seulement passée de 2,59nm a 3,09 nm
pour le grade B, soit une augmentation de seulement 33 % (ou 42 % pour le grade C).
Cela signifie que beaucoup plus de chaines polyméres ont pu s’insérer entre les plaquettes
quand celles-ci sont compatibles avec la matrice. Cependant, I’élaboration a tout de méme
permis d’intercaler des chaines polymeéres entre des plaquettes qui ne sont pas compatibles
avec la matrice.

Rétérences Moyenne Augmentation
(A,Betc) L 2 3 A5 6Ty dedy (%)
A 3,49 3,55 3,49 350 353 - 3,53 3,52 186
B - 3,07 3,10 3,08 3,10 3,10 3,08 3,09 33
C - - 332 - 317 - - 3,25 42

Tableau 1.7 — Distances d entre les plaquettes d’'un empilement (nm), moyenne de cette
distance (nm) sur I'ensemble des taux de charges pour chaque type de nano-composite et
augmentation (%) de la distance interfoliaire par rapport a celles des poudres seules dj.
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Figure 1.18 — Diffraction des Rayons-X pour les grades A, B et C pour différents taux
de renforts de nano-plaquettes et diffraction des Rayons-X des poudres de Cloisite30B et
Cloisite93A.
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L’observation des figures 2D (Figures 1.19) prises par le capteur (MAXS) montre que
les périodicités mesurées ici ne sont que trés peu orientées puisque le capteur montre
la présence d’un halo (Figure 1.19a). Cependant, observation concerne un trés faible
volume ce qui explique que dans certaines directions, l'intensité soit plus importante
(Figure 1.19b). De fagon globale, on peut en déduire que les empilements sont orientés
aléatoirement et répartis de fagon isotrope dans la matrice comme cela a déja été conclu
a partir des observations TEM.

~

(a) Figure 2D du détecteur MAXS du grade A7  (b) Figure 2D du détecteur MAXS du grade C5

Figure 1.19 — Figures 2D du détecteur MAXS dans le cas des grades A7 et C5.

A travers des observations XRD, on a confirmé les observations du TEM sur liso-
tropie de distribution des nano-plaquettes malgré de légéres orientations privilégiées qui
pourraient étre induits par des écoulement locaux (Section 1.2.1) ou des configurations
coeur /peau du matériau. Ces orientations sont visibles par une intensité plus prononcée
sur une partie du halo de diffraction (Figures 1.19).

On a également mis en évidence une augmentation de la distance interfoliaire. Pour
confirmer la nature de la phase présente entre deux plaquettes, des caractérisations XRD
en faisant varier la température, ont également été effectuées. En effet, les essais XRD en
température peuvent nous donner accés a la signature thermique du matériau présent dans
I'espace interfoliaire. Cette démarche permet aussi de quantifier 'effet d’une hétérogénéité
sur les propriétés physiques de la matrice telles que sa température de transition vitreuse
comme cela a été montré dans des travaux précédents [Nguyen, 2014 ; Gelineau et al.,
2015]. Pour cela, des tests de diffraction des Rayons-X ont été conduits en imposant
un chargement thermique aux échantillons. La démarche ainsi que les résultats seront
détaillés dans la section suivante.

Observations en fonction de la température

Lorsque I'on applique un chargement thermique & un échantillon de polymeére, les ob-
servations faites par diffraction des Rayons-X sont impactées [Barnes et al., 2000]. Les
constituants d’un nano-composite (nano-plaquettes, phase amorphe, phase cristalline),
ont des coefficients d’expansion différents ce qui va entrainer des changements de la mor-
phologie dépendant de la température. En analysant la réponse du matériau, on peut
mesurer la température de transition vitreuse et obtenir des informations sur les phases
présentes dans le matériau. Les plaquettes ainsi que les empilements de plaquettes pré-
sents au sein de la matrice sont du méme ordre de grandeur que les lamelles cristallines
ou les sphérulites dans un polymére semi-cristallin. Les traitements qui sont appliqués a
I’étude par diffraction des Rayons-X des polymeéres semi-cristallins ont donc été adaptés,
ici, au cas des polyméres renforcés de nano-plaquettes. Verma et al. et Ryan et al. [Verma
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et al., 1996; Ryan et al., 1997| ont étudié I’évolution de la morphologie de polyméres
semi-cristallins, respectivement du PEEK et du iPP, subissant une rampe de tempéra-
ture. Ils remontent a I'aide de ces essais au taux de cristallinité, & son évolution au cours
de l'essai mais aussi aux longueurs caractéristiques de la phase cristalline. Dans le cas
des nano-composites, cela permet de comprendre et de mettre en évidence les interactions
qui existent entre les nano-plaquettes et la matrice polymére. Ces essais permettent éga-
lement de comprendre physiquement et micro-structuralement, ce qui se passe entre les
plaquettes.

L’impact de la température sur le signal observé se traduit par des changements de
position et/ou d’aires des pics de diffraction (Figure 1.20).
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Figure 1.20 — Diffraction des Rayons-X (en MAXS) pour le grade B5 en fonction de la tem-
pérature appliquée a ’échantillon. Zoom sur le pic précédemment analysé a température
ambiante.

L’analyse des signaux nécessite d’étudier I’évolution de l'aire des pics. Dans de nom-
breuses études, le calcul de I'invariant @ (Equation 1.8) a permis d’extraire des informa-
tions sur la morphologie des matériaux observés [Ryan et al., 1997; Duan et al., 2010;
Nguyen, 2014 ; Gelineau et al., 2015].

Q=AWHWf@ (1.8)

En effet, cet invariant peut par exemple étre utilisé pour calculer le taux de cristallinité
et I'épaisseur des lamelles cristallines |Ryan et al., 1997|. Le calcul de cette intégrale
nécessite une extrapolation de la courbe expérimentale pour ¢ = 0 et ¢ = co. Ryan et al.
[Ryan et al., 1997] ont proposé de définir un invariant relatif @), défini entre deux bornes
dépendantes de I'essai :

@- | " Ia).2dg (1.9)
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Dans le cas de polyméres semi-cristallins, sous ’hypothése que les changements de
longueurs caractéristiques ont un impact sur la valeur de @' [Verma et al., 1996], on
peut lier directement l'invariant au taux de cristallinité X, et au contraste de la densité
d’électron Ap, entre les deux phases [Verma et al., 1996 ; Ryan et al., 1997 ; Crist, 2003;
Sun, 2006 ; Duan et al., 2010] :

Q/ = Xc(l - Xc)Apg (110)

Si au lieu de considérer un polymeére semi-cristallin, on considére un bi-phasé composé
d’une phase polymeére et de nano-plaquettes, alors ’équation précédente ne dépend plus
du taux de cristallinité X, mais de la fraction volumique de nano-plaquettes f,.

Q' = fp(1 = f) A0} (1.11)

Dans notre cas, deux configurations se présentent en fonction du type de matrice
polymére. Dans le cas du PC, celui-ci étant amorphe, la variation de l'invariant @)’ ne
pourra étre attribuée qu’a la variation du contraste de densité électronique. Cependant,
dans le cas du PLA, le chargement thermique imposé lors de l'essai peut induire une
cristallisation anisotherme |Tsuji et al., 2006 ; Papageorgiou et al., 2010|. Il en découle
alors, que les variations de l'invariant (' pourraient étre affectées par un changement du
taux de cristallinité di au chargement thermique. Un suivi de la cristallisation dans le
cas du PLA est alors nécessaire. Les résultats du capteur WAXS servent a quantifier le
phénomeéne de cristallisation dans le cas du PLA. Pour les observations MAXS, on calcule
la valeur de l'invariant seulement autour du pic di a la MMT puisqu’on a vu dans la
section précédente qu’il s’agissait du seul phénomeéne observable & 'aide de ce détecteur.
Les bornes de calcul sont fixées et identiques pour tous les taux de charges d'un grade (A,
B ou C). Elles sont choisies afin d’encadrer parfaitement le pic étudié pour tous les taux
de charges et pour toutes les températures. Pour les grades A et B les bornes choisies sont
g1 =0,13A" et g5 = 0,26 A~ et pour le grade C ¢y = 0,13A L et gp = 0,23 AL,

Les mesures obtenues par le capteur WAXS donnent une information a une échelle plus
fine que le MAXS. On peut ainsi obtenir une information pour des distances comprises
entre 0,9nm et 0,18 nm, ce qui correspond a I’espacement intermoléculaire. Pour ces ob-
servations, nous utilisons la procédure proposée par [Murthy et Minor, 1990| soustrayant
une ligne de base?® au signal et le décomposant ensuite en une somme de signaux induits
par des composants ayant des morphologies différentes. En supposant que le signal total
soit la contribution de plusieurs gaussiennes, nous déterminons les halos correspondant a
la phase amorphe, aux nano-plaquettes et dans le cas de polyméres semi-cristallins, a la
phase cristalline. Ainsi, on peut étudier la contribution dans le signal total de la matrice
(phase amorphe) en fonction de la température et remonter aux températures de transi-
tion. Avant cette étape de décomposition, nous soustrayons au signal une ligne de base
afin que tous les signaux soient comparables (Figure 1.21). Le nombre de gaussiennes est
choisi afin d’avoir la meilleure décomposition possible du pic du matériau. Dans le cas du
PLA nous avons utilisé trois gaussiennes (Figure 1.21), tandis que nous n’en avons utilisé
que deux pour le PC.

Dans le cas des polyméres thermoplastiques, les essais en fonction de la température
permettent d’observer le polymeére sous différentes formes (vitreuse et caoutchoutique). En
choisissant un échantillonnage d’observation adapté a la vitesse de chauffage de I’échan-
tillon, on peut ainsi remonter aux températures de transitions entre deux états comme

3. Droite passant par les deux minimums de la courbe afin de corriger 'offset de la mesure



46 Chapitre 1

— Mesures Mesures
—~ d L2
o |oo— Baseline « | ... Halos amorphes
5 =J F— Pic MMT
N N’
;'q:.?) ;05 0,8
0 421
= S los
g 0
et >
: : 0,4
= —
0,2

1,25

. (i &) GV

0,75 1 1,25 15 1,75 2 0.75 1,75 2
(a) Définition de la ligne de base du grade A7 (b) Décomposition des pics du grade A7

Figure 1.21 — Méthode de traitement des données WAXS ; soustraction d’une ligne de
base puis décomposition des pics dans le cas du grade A7.

par exemple, une température semblable & la température de transition vitreuse (7).
Cependant, il ne s’agit pas de la température de transition vitreuse 7, au sens de la
norme puisqu’elle n’est pas mesurée par DSC ou par DMA. Dans le cas de polyméres
semi-cristallins, on peut également observer leur cristallisation (Figure 1.22). Toutes ces
informations nous renseignent sur la présence ou non de différentes phases, sur leurs
apparitions mais aussi sur la cinétique de leur apparition. Dans cette partie nous nous
intéresserons aux mesures en grands et moyens angles, car les informations sur les phases
cristallines sont données par le WAXS (grands angles) tandis que les informations sur les
distances interfoliaires sont données par le MAXS (moyens angles). Nous ne considérons,
dans le cas du PLA, que la partie des essais & une température inférieure a 90 °C puisque
la cristallisation de ce polymére ne commence qu’a partir de cette température (Figure
1.22). En dega de cette température, la morphologie et la constitution des matériaux ob-
servés ne sont donc pas modifiées au cours de I'essai. Il est donc possible de s’affranchir
d’une éventuelle contribution de la variation du taux de cristallinité dans le calcul de
Iinvariant (Equation 1.11).
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Figure 1.22 — Diffraction des Rayons-X (en WAXS) pour le grade AQ en fonction de la
température appliquée a I’échantillon. Apparition de pics dus a la cristallisation.
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La ligne 5-ID-D utilisée au synchrotron nous a permis de faire des observations en
controlant la température de ’échantillon observé. Dans ces conditions, ’échantillon est
placé dans un creuset en aluminium qui sera maintenu dans une cellule DSC (Figure 1.23)
que le faisceau pourra traverser.
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Figure 1.23 — Vue extérieure du synchrotron et cellule de DSC dans le montage de Dif-
fraction des Rayons-X sur la ligne 5-1D-D.

Les polyméres utilisés dans cette étude mettent en jeu des phénomeénes différents car
leurs micro-structures ne sont pas les mémes. Le PLA est un polymére semi-cristallin, il
posséde donc une phase amorphe, une phase cristalline et une phase de renforts (nano-
plaquettes). Quant au polycarbonate (PC), il ne posséde qu'une phase amorphe et une
phase de renforts puisqu’il s’agit d’un polymére amorphe. Les informations de diffraction
des Rayons-X en fonction de la température ont été traitées de la méme maniére. Elles sont
présentées ici dans deux paragraphes distincts afin de ne pas mélanger les phénoménes
différents mis en évidence pour chacun de ces matériaux.

PLA

Dans le cas du traitement des données WAXS, le signal expérimental est décomposé
en gaussiennes afin de distinguer la contribution de la phase amorphe de celle des nano-
plaquettes (Figure 1.21). L’aire de chacune des gaussiennes utilisées lors de la déconvolu-
tion de la phase polymére (trois gaussiennes) est ensuite sommée. Nous appellerons cette
valeur "aire du pic amorphe" puisqu’il s’agit de la contribution de la phase amorphe dans
le signal total. L’évolution de cette valeur donne des informations sur la micro-structure.
En observant le comportement de la matrice PLA seule (courbe A0 Figure 1.24), trois
phases d’évolution de I'aire du pic amorphe apparaissent en fonction de la température.
On observe deux zones d’évolution stables pour les températures faibles et élevées de
Iessai et, entre ces deux plateaux 1’évolution de I'aire est assez rapide. Cette zone d’évo-
lution importante indique des changements dans la matrice, on peut ainsi en déduire une
température a partir de laquelle la mobilité des chaines a changé. Il ne s’agit pas de la
température de transition vitreuse 7, au sens de la norme. Cependant, cette température
mesurée est assez similaire a la température de transition vitreuse connue pour le PLA
(=~ 60°C), nous noterons donc cette température 7.

L’étude de 'aire du pic amorphe dans le cas de nano-composites a matrice PLA ren-
forcée de nano-plaquettes, B2 et B7 (les autres grades sont présentés en Annexe B.2),
ne permet pas de mettre en évidence une quelconque évolution de 'aire. Cela ne signi-
fie pas que la température de transition n’est plus présente dans les nano-composites.
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En effet, 'utilisation de la ligne de base peut avoir affecté la mesure de cette aire. Afin
de s’affranchir de ce probléme, nous nous sommes intéressés a la mesure de la longueur
caractéristique d associée a la position du premier pic de la décompsition (Figure 1.25),
celle-ci n’étant pas affectée par les corrections apportées au signal. Ce pic représente une
partie de la contribution de la phase amorphe dans le signal total. De la méme maniére
I’étude aurait pu étre faite sur les autres gaussiennes de la décomposition. La position
du pic (pour le capteur WAXS) nous renseigne sur la distance entre les chaines molécu-
laire, et permet, comme pour 'aire du pic, de mettre en évidence les changements de la
micro-structure. On constate que le PLA présente le méme type d’évolution que dans le
cas de I’étude de I'aire du pic amorphe. Cependant, a ’approche de 90°C, on constate
que la distance d associée au pic chute (pour A0 mais aussi pour B2 et B7). Cela est
di a un début de cristallisation, légérement avant 90 °C. Cette cristallisation modifie la
facon dont sont décomposés les pics dans le signal total. Nous ne nous sommes donc pas
intéressés a 1’évolution de cette valeur pour les hautes températures de 'essai. L’étude
de cette valeur nous permet de mettre en évidence une température de transition dans le
cas des polymeéres nano-chargés (courbes B2 et B7, Figure 1.25). Cette température est
la méme que celle mise en évidence de deux maniéres différentes pour la matrice seule
(courbe A0 Figures 1.24 et 1.25).

Les mesures WAXS ont permis de mettre en évidence des évolutions de la micro-
structure en fonction de la température. Ces changements interviennent dans le cas de
la matrice seule mais également en présence des nano-plaquettes. On peut attribuer les
phénomeénes observés (température de transition) & un changement de la mobilité des
chaines polymeéres au cours de I'essai.
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Figure 1.24 — Evolution de l'aire du pic amorphe en fonction de la température dans le
cas du grade B et du PLA seul (A0) (Capteur WAXS).

L’étude des mesures du capteur WAXS fournit une information sur I’évolution des
distances intermoléculaires. Cependant, nous savons que les longueurs caractéristiques
propres a I’organisation des nano-plaquettes se trouvent a une échelle supérieure a celle que
le capteur MAXS permet d’observer. Afin de comprendre 'interaction entre les plaquettes
et la matrice polymére, nous avons étudié 1’évolution du pic généré par la présence des
nano-plaquettes en fonction de la température (Figure 1.26). L’aire du pic d a la distance
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interfoliaire (capteur MAXS) présente un changement d’évolution autour de la 7, du PLA.
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Figure 1.25 — Evolution de la longueur caractéristique d associée au premier pic de la

décomposition en fonction de la température dans le cas du grade B et du PLA seul (A0)
(Capteur WAXS).

En combinant les observations faites sur ces deux capteurs, il apparait qu’un chan-
gement se produit dans le PLA (seul ou nano-chargé). Cette évolution micro-structurale
a lieu a une température proche de la T, dans le deux cas (WAXS et MAXS), on peut
donc Pattribuer a la méme phase. Cependant, ce changement n’est visible par le capteur
MAXS, donc a I’échelle de I'espace interfoliaire, que dans le cas des polyméres renfor-
cés de nano-plaquettes. Ce phénomeéne peut s’expliquer si cette phase, dans le cas des
nano-composites, est confinée entre les plaquettes. On peut alors conclure qu’une phase
polymeére s’est placée entre les plaquettes au sein de 'empilement et qu’on est en présence
d’une micro-structure intercalée.
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Figure 1.26 — Evolution de I'aire du pic des nano-charges (MMT) en fonction de la tem-
pérature dans le cas du grade B (Capteur MAXS).
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PC

Dans le cas du PC, celui-ci étant un polymére amorphe, il n’y a pas de température
transition générée par la phase cristalline. Cependant, il existe dans le cas des polyméres
amorphes des températures de transition telles que la température de transition vitreuse
(début de mobilité des chaines polyméres) et la température de passage de 1’état de solide
visqueux & celui de liquide visqueux. La méme démarche d’analyse que pour le PLA a
donc été menée. On a ainsi pu mettre en évidence la température de transition vitreuse
du PC (T,) mais également la température de passage de I’état de solide visqueux & celui
de liquide visqueux (77y). La présence des nano-plaquettes modifie la micro-structure,
entrainant des modifications de ces températures de transition. Ainsi les mesures obtenues
par le capteur WAXS ont mis en évidence deux températures de transitions (7, et Ty )
pour le PC seul et le PC nano-chargé (Figure 1.27). On peut noter une légére baisse des
températures de transitions pour ces nano-composites. Ce changement pourrait entrainer
une baisse des propriétés puisque 'on se rapproche plus rapidement de la température de
transition vitreuse (car elle est plus faible).
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Figure 1.27 — Evolution de 'aire du pic amorphe en WAXS en fonction de la température
dans le cas des grades CO et C5.

Afin d’observer le matériau a une échelle différente, le capteur WAXS nous renseignant
sur les distances intermoléculaires, les données du capteur MAXS ont été utilisées, celles-
ci fournissent une information sur des distances proches de la distance entre plaquettes.
Les mesures effectuées avec le capteur MAXS sur les matériaux & base de PC mettent
en évidence trois températures de transitions pour les nano-composites (Figure 1.28). La
premiére et la derniére de ces transitions se trouvent a des températures proches de celles
observées en WAXS (7, et Tpy). La deuxiéme transition (7,), invisible en WAXS, indique
la présence d’une nouvelle phase, uniquement dans les nano-composites. Cette tempéra-
ture est visible sur le détecteur MAXS, donc a I’échelle de la distance interfoliaire. Par
conséquent, on en déduit que des chaines polyméres se trouvent dans I’espace interfoliaire.
Ce polymére étant amorphe il ne peut pas s’agir d’une phase cristalline. Cependant, la
présence de cycle aromatique dans les chaines polymeéres du PC (Section 0.2.1 Figure 7)
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et le confinement de celles-ci dans 'espace interfoliaire peuvent conduire & un certain
arrangement des chaines entre elles.
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Figure 1.28 — Evolution de I’aire du pic dii aux nano-charges en MAXS en fonction de la
température dans le cas du grade C5.

La diffraction des Rayons-X combinée & une cellule DSC nous a permis de mettre en
évidence des caractéristiques importantes de nos nano-composites. En effet, dans le cas de
polyméres semi-cristallins nano-chargés (PLA), on a pu localiser une phase polymére dans
Iespace interfoliaire. Il faudrait des observations directes pour confirmer le type de phase
(amorphe ou cristalline). Plusieurs auteurs [Paul et Roberson, 2008 et [Ojijo et al., 2012]
ont montré que les plaquettes d’argile présentes dans les nano-composites peuvent jouer le
role de site de nucléation. De plus, dans le cas de polyméres amorphes (PC) nano-chargés,
la présence d’une température de transition suplémentaire nous indique la présence d’une
nouvelle phase.

Pour tous les nano-composites de 1’étude, les essais de diffraction en fonction de la
température ont permis de mettre en évidence la présence d’une phase polymére entre les
plaquettes au sein des empilements, ce qui justifie la considération d’une micro-structure
intercalée pour ces matériaux.
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1.3 Reécapitulatif

Dans ce chapitre, nous avons mis en ceuvre différentes techniques expérimentales per-
mettant d’avoir une caractérisation multi-échelles de la morphologie des nano-composites
(Figure 1.29). L’objectif de cette caractérisation, la plus fine possible, était de décrire
toutes les particularités micro-structurales des matériaux nano-composites.
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Figure 1.29 — Description et mesures des paramétres morphologiques a différentes échelles.

Nous avons fait, dans un premier temps, des observations au Microscope Electronique
4 Transmission. Ces essais nous ont permis de mesurer la taille des empilements de pla-
quettes, ag(TEM). Cela nous donne une premiére information sur le taux d’exfoliation
des renforts dans la matrice. Ces mesures ont confirmé que les matériaux étudiés étaient
des nano-composites puisque les dimensions d’inclusions sont trés inférieures a celles ren-
contrées dans les composites classiques. Nous avons également constaté que la taille des
empilements était liée a la compatibilité entre les charges et la matrice polymeére.Ces
constatations ont été faites sur plusieurs taux d’exfoliation en fonction du type de charges
et de matrices.

Dans un second temps, et afin d’avoir une description de I'organisation des plaquettes
au sein méme de 'empilement, nous avons utilisé la Diffraction des Rayons-X (XRD).
Deux types d’essais ont été menés : & température ambiante et en fonction de la tempé-
rature.

Lors des essais & température ambiante, en considérant le capteur MAXS, nous avons
pu déterminer la distance entre plaquettes d, au sein de ’empilement. Cette distance ne
varie que trés peu en fonction du taux de renforts pour chacun des grades. En revanche,
la compatibilité matrice-charges a une grande influence sur la valeur de d, ce qui est en
accord avec les conclusions faites lors des observations TEM. En effet, dans le cas de
charges compatibles avec la matrice, la distance interfoliaire est largement augmentée. Ce
phénomeéne peut s’expliquer par la présence d’un plus grand nombre de chaines polyméres
entre les plaquettes lorsque la compatibilité matrice-charges est bonne.

Dans le but de comprendre les interactions pouvant exister entre les plaquettes et la
matrice, nous avons utilisé une cellule DSC, celle-ci permet de soumettre I’échantillon
observé & un chargement thermique. On a ainsi pu détecter les changements d’états ou
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Papparition de phases. Dans le cas du PLA renforcé de nano-charges, la température de
transition est visible & une échelle différente de celle des chaines de la matrice polymére
seule. En effet, la transition, visible & partir des mesures WAXS, est aussi visible & par-
tir des mesures MAXS pour les nano-composites. La présence de cette température de
transition sur les mesures effectuées par le capteur MAXS (& I’échelle des distances entre
plaquettes) confirme la présence de chaines polyméres dans I’espace interfoliaire.

Le polycarbonate (PC) est un polymére amorphe ne présentant que deux températures
de transition, une transition vitreuse et une température de passage de I'état de solide
visqueux a celui de liquide visqueux. Cependant, on a pu observer une nouvelle tempéra-
ture de transition sur les mesures du capteur MAXS en présence des nano-charges. Cette
température nous indique la présence d’une troisiéme phase qui n’existe que s’il y a des
nano-plaquettes. On peut donc supposer que la présence des charges va introduire un
confinement des chaines polyméres [Vaia et Giannelis, 1997]. Le polycarbonate ayant un
cycle aromatique, ce confinement va conduire a une certaine organisation des chaines entre
elles dans I'espace interfoliaire et ainsi donner cette nouvelle température de transition.

Quelque soit la matrice considérée, les essais de diffraction des Rayons-X ont montré
la présence de chaines polymeéres dans I'espace interfoliaire. Dans la suite de cette étude,
nous considérerons donc que nos nano-composites ont une morphologie intercalée. Les
valeurs moyennes des mesures faites dans ce chapitre sont récapitulées dans le tableau
1.8, le détail des mesures peut étre trouvé dans le corps de ce chapitre.

Références Moyenne de Moyenne de
(A,Bet C) a3(T'EM) (nm) d (nm)
A 10,31 3,52
B 15,32 3,09
C 26,21 3,25

Tableau 1.8 — Tableau des valeurs moyennes sur tous les taux de charges de chaque grade
des mesures TEM, a3(TEM), et XRD, d.
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Chapitre 2

Caractérisation mécanique

La caractérisation micro-structurale menée dans le chapitre précédent a permis de
décrire la morphologie des matériaux de I’étude tout en mettant en évidence 'effet de la
présence des nano-plaquettes sur les propriétés physiques de la matrice.

Dans ce chapitre, nous essayerons de quantifier 'effet de ces nano-charges sur les
propriétés mécaniques des nano-composites. Cette étude vient compléter les résultats
du chapitre précédent puisqu’on y décrira les interactions entre la matrice et les nano-
plaquettes d’argile a différentes échelles.

S’agissant de matériaux polymeéres, I’étude du comportement élastique n’est pas suffi-
sante. Il est donc intéressant d’étudier également 'influence de la vitesse de sollicitation
et de la température sur le comportement de nos matériaux. [.’étude du comportement
ne peut se faire sans considérer la morphologie. Nous veillerons donc, tout au long de ce
chapitre, a lier les propriétés mécaniques mesurées et les observations micro-structurales
faites dans le chapitre précédent afin d’avoir une description la plus compléte possible des
matériaux.

Dans ce chapitre, nous nous intéresserons tout d’abord au comportement élastique
linéaire en mesurant le module de Young, l'effet de la présence des nano-plaquettes sur
la rigidité du matériau étant alors quantifié. En faisant varier la vitesse de sollicitation et
la température nous caractériserons le comportement visco-élastique des nano-composites
étudiés. Les résultats obtenus seront interprétés au regard des résultats du chapitre pré-
cédent liés a l'effet de la présence des nano-charges sur les propriétés thermiques de nos
matériaux.

2.1 Essais quasi-statiques : comportement élastique li-
néaire

Le module de Young a été déterminé en suivant la norme ISO 527 a partir d’essais de
traction uni-axiale effectués a une vitesse de 1 mm/min assurant le caractére quasi-statique
de l'essai. La déformation et I'effort ont été mesurés respectivement, par un extensomeétre
(Instron 10 mm-10 %) et une cellule d’effort de 5kN (Instron 5kN) montée sur une machine
de traction Zwick 4505. Les mesures & rupture n’ont pas été prises en compte a cause de la
possible influence des couteaux de I’extensométre sur ces mesures. Les modules présentés
ici sont la moyenne des modules obtenus & partir d’au moins trois essais de traction pour
chacun des grades de matériaux de ’étude. Ces essais de traction ont été effectués pour
déterminer 'influence du taux de nano-charges sur les propriétés élastiques des nano-
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composites étudiés. Tous les essais ont été menés a température ambiante et les valeurs
retenues sont les moyennes d’au moins trois éprouvettes testées.

L’intérét d’utiliser des nano-charges apparait clairement sur les matériaux testés. En
effet, avec un taux de renforts en masse d’environ 5%, on améliore le module de Young
de presque 35 % (Figure 2.1). On constate que pour tous les grades fabriqués, les gains de
propriétés mécaniques sont importants vu la faible fraction massique de renforts. Cepen-
dant, dues a la difficulté d’élaboration des nano-composites, les propriétés peuvent varier
considérablement entre deux taux de charges consécutifs. De plus, contrairement aux ob-
servations morphologiques (Chapitre 1), il n’y a pas d’effet net de la compatibilité des
charges avec la matrice. Ainsi pour de faibles taux de charges, le grade C! contenant les
nano-charges les moins compatibles, a le module d’Young le plus élevé, alors que pour des
taux de charges importants (quand il devient plus difficile de bien disperser les charges),
le grade A contenant les nano-charges compatibles avec le PLA, a le plus grand gain de
propriétés.

14, A
= B |
o C
13 |
B
é o / o
= 1,2 B ”F
B o/
. - . o
1S)
W
0 : : 3 |

Fraction massique de nano-plaquettes (%)

Figure 2.1 — Modules de Young normalisés par le module de Young expérimentale des
matrices polyméres (PLA ou PC) en fonction du taux de renforts pour les grades A, B et

C.

Les propriétés mécaniques combinées aux mesures TEM (Figures 2.2, 2.3 et 2.4)
montrent une grande corrélation entre la taille des empilements et le module de Young.
On remarque que I’évolution des modules de Young est assez stable en fonction du taux
de renforts et que la taille des empilements est presque constante? (Figure 2.2). Dans le
cas ou les nano-charges sont moins compatibles avec la matrice (grade B), le module de
Young est moins stable. On remarque alors qu’une faible valeur de I’épaisseur du paquet
de plaquettes conduit a un module de Young élevé contrairement & une épaisseur impor-
tante de 'empilement qui conduit & un module de Young faible (Figure 2.3). Dans le cas
du grade B, on constate des oscillations dans les valeurs de module de Young et dans la
mesure de az(TEM) (Figure 2.3). Ces oscillations sont opposées, ce qui confirme qu’'une
faible épaisseur de 'empilement conduit & un module élevé. Cela montre bien que la taille

1. Les grades A, B et C sont respectivement le PLA+30B, le PLA+93A et le PC+93A
2. La dispersion des mesures de az(TEM) a été discutée au chapitre précédent et n’est donc pas
présenté ici
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de 'empilement influence les propriétés élastiques du matériau et qu’il est donc pertinent
de tenir compte de ce paramétre afin de décrire la morphologie des nano-composites.
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= —
>‘?| } '} 252
3 4000 y 20
Q [
. ]l 15 S
g 3500 : ., ,, © 10
= 5
3000 |
0 1 2

Fraction massique de nano-plaquettes (%)

Figure 2.2 — Evolution du module de Young et de la taille des empilements de plaquettes
(a3(TEM)) en fonction de la fraction massique de nano-plaquettes pour le grade A.
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Figure 2.3 — Evolution du module de Young et de la taille des empilements de plaquettes
(a3(TEM)) en fonction de la fraction massique de nano-plaquettes pour le grade B.

Dans le cas du grade C, la faible compatibilité matrice—plaquette a conduit a des
tailles d’agrégats élevées (Figure 2.4). Cependant, les propriétés mécaniques obtenues
sont intéressantes et montrent que la considération de la taille des agrégats ne suffit pas a
expliquer les gains de propriétés, il semble important de connaitre la morphologie de ces
agrégats pour mieux comprendre les gains obtenus.
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Figure 2.4 — Evolution du module de Young et de la taille des empilements de plaquettes
(a3(TEM)) en fonction de la fraction massique de nano-plaquettes pour le grade C.

Les mesures du module de Young effectuées lors des essais de traction sont récapitulées
dans le tableau 2.1. Les valeurs présentées sont les moyennes d’au moins trois essais avec
I’écarts types de ces mesures. Tous ces essais nous ont donné une information importante
sur le comportement élastique des matériaux étudiés. Cependant, dans le cas des thermo-
plastiques la réponse du matériau est fortement dépendante de la vitesse de sollicitation
(ou température suivant la loi Williams-Landel-Ferry [Williams et al., 1955]) rendant plus
judicieux de considérer un comportement visco-élastique. La suite de ’étude va donc
porter sur la caractérisation du comportement visco-élastique de nos nano-composites.

Références
(A, B et C) 0 1 2 3 4 5 6 7
A 3604 3756 3900 4210 4329 4669 - 4926
(£441)  (£156) (£350) (£78)  (£102) (+£158) (£165)
B - - 4098 3967 4277 4180 4561 4458
(+£441) (£175)  (£370) (£225) (£38) (£35) (£174)
C 2475 - 2665 2813 - 2990 - -
(£17) (£27)  (442) (£51)

Tableau 2.1 — Tableau des mesures du module de Young (+ écart type) (MPa) & partir
des essais de traction pour chaque type de nano-composite.

2.2 Essais dynamiques : comportement visco-élastique

Les thermoplastiques présentent rarement un comportement élastique sauf dans des
conditions de test restreintes. En effet, la réponse du matériau est plus souvent dépendante
de la température ou de la vitesse de sollicitation, c’est pour cela que nous avons choisi
d’étudier leur comportement dynamique. Cette étude nous permettra de connaitre le
comportement visco-élastique linéaire de nos matériaux mais aussi de voir I’évolution de
ce comportement avec la température. En effet, la température de travail a un impact
important sur le changement de comportement des thermoplastiques. Nous avons donc



Caractérisation mécanique 59

cherché comment la présence des nano-charges a pu modifier ce comportement en fonction
de la vitesse de sollicitation et de la température.

Les essais ont été réalisés sur une machine DMA150+ de Metravib. Celle-ci permet
de faire des essais de traction, de compression, de cisaillement... en controlant la vitesse
de déformation et la température de I'éprouvette. La cellule de force a une capacité de
150N ce qui restreint les conditions aux limites de ’essai mais ne pose toutefois pas de
probléme dans cette étude puisque seul le domaine réversible est étudié. Dans notre cas
les essais ont été réalisés de 0,01 Hz & 80 Hz en traction-compression sans imposer de
déformation statique mais seulement une déformation dynamique de 5.10~* (Figure 2.5).
Deux températures ont été étudiées T7=30 °C et T5=50 ou 120 °C respectivement, pour le
PLA et le PC. Les températures (13) ont été choisies proches de la T}, afin d’augmenter
Ieffet visco-élastique des matériaux étudiés en se rapprochant de la température a laquelle
la mobilité des chaines devient importante sans toutefois dégrader la tenue structurelle de
I’éprouvette. Les essais de DMA permettent la mesure de la contrainte dans le matériau
suite & 'application d’une déformation ainsi que la mesure du déphasage ¢ qui peut exister
entre ces deux valeurs (Figure 2.5). En appliquant une sollicitation de la forme : £(t) =
go-sin(wt), on obtient une réponse en contrainte sous la forme : o(t) = og. sin(wt +4). De
ces deux grandeurs () et o(t), on peut déduire un module d’élasticité dynamique :

E*(w) = Z—s.é“) (2.1)

Ce module peut s’exprimer sous la forme de deux modules E' et E” qui sont res-
pectivement le module de conservation et le module de perte. Le module de conservation
représente la part élastique du comportement globale tandis que, le module de perte repré-
sente la part visco-élastique du comportement globale. Ces deux modules correspondent
a la partie réelle et imaginaire de E* et peuvent s’exprimer :

E' = |E"|. cos(9) (2.2)

E" = |E*|.sin(0) (2.3)

Les résultats présentés dans cette partie sont la moyenne pour chacun des grades testés

d’au moins trois essais. Les essais étant longs et nécessitant d’étre répétés trois fois tous

les matériaux fabriqués lors de cette étude n’ont pu étre testés en dynamique. Afin de ne

pas alourdir le chapitre une sélection des données sera présentée. L’Annexe C.1 reprend
de maniére exhaustive tous les résultats de cette partie.

5 o
‘ 7 ] -0
------------- -€0

(b)

Figure 2.5 — (a) Montage de I'éprouvette collée entre deux plateaux a lintérieur d’une
enceinte thermique pour les essais DMA ; (b) grandeurs mesurées et imposées lors de
’essali.
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Les essais a 30°C (Figure 2.6) ne permettent pas de mettre en avant un effet visco-
élastique trés important. En effet, malgré une variation du module de perte (E”) sur la
plage de fréquence du test, les valeurs de ce module sont trés faibles devant les valeurs de
module de conservation (E’). Dans le cas du grade A, on constate que E” ne varie que
d’une centaine de MPa a 30 °C (variation d’environ 60 %) tandis qu’a 50 °C, la variation est
proche de 700 MPa (variation d’environ 90 %)(Figures 2.6b et 2.7b). Pour différencier les
variations de E’ et E” sur un module complexe E(p), il est 1a important que le contraste
entre £’ et E” soit le plus faible possible ce qui n’est possible que si 'on se place a
une température proche de la T, du matériau. On constate aussi qu’a 50°C, soit une
température proche de la T, les variations de £’ sont plus importantes sur la plage de
fréquence testée, il sera donc plus intéressant de modéliser ce comportement (Chapitre 4)
fortement dépendant de la vitesse de sollicitation (Figures 2.7a et 2.7b) par rapport au
comportement observé a 30°C (Figures 2.6a et 2.6b).
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1504 —— A0
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= Ab

0,01 0,1 1 10 100
Fréquence (Hz)
(b) Module de perte a 30°C

Figure 2.6 — Module de conservation (a) et de perte (b) pour le grade A en fonction de la
fréquence a 30 °C.
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Figure 2.7 — Module de conservation (a) et de perte (b) pour le grade A en fonction de la
fréquence a 50 °C.

A partir des résultats obtenus, il apparait que la présence des charges modifie le com-
portement dynamique du matériau (Figures 2.7a et 2.7b). En effet, les modules visco-
élastique E' et E” ne sont pas seulement augmentés en présence de nano-charges, il appa-
rait également un changement dans I’évolution de ces modules. En effet, dans le cas des
nano-composites, on observe la présence d’une zone de transition, 0,04 < f < 2 Hz, entre
les hautes et basses fréquences. Cette zone ot il y a un fort changement dans les proprié-
tés visco-élastiques n’est pas visible pour la matrice seule. La présence des nano-charges
modifie considérablement le comportement du module de perte, celui-ci devient inférieur
au module de perte de la matrice polymére pour les hautes fréquences. Wang et al. [Wang
et al., 2006] ont montré que la présence de nano-charges peut augmenter la fluidité d’un
nano-composite a condition que I'on soit en dessous d’un certain seuil de percolation. En
se basant sur le principe d’équivalence temps-température [Williams et al., 1955], on peut
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conclure que la présence des nano-charges augmente la mobilité de chaines polymeéres en
hautes températures. On peut donc conclure que la présence des nano-charges augmente
la mobilité des chaines en basse fréquence et la diminue en haute fréquence. Toutes ces
observations sont également valables pour le grade B (Annexe C.1).

Dans le cas des matériaux a base de polycarbonate (grade C), on remarque que malgré
la proximité de la température 75 a la T}, les variations aussi bien sur £’ que sur E” restent
assez faibles (Figures 2.8 et 2.9). Cela peut impliquer des difficultés dans la modélisation
du comportement visco-élastique de ces nano-composites. Le comportement des matériaux
reste toutefois dépendant de la vitesse de sollicitation lorsque 'on s’approche de la T},. De
plus, on observe d’une part un effet des nano-charges au travers d’une augmentation des
valeurs des modules (E’ et E”) et d’autre part un changement de ’évolution de modules
aussi bien a température ambiante que proche de la Tj,.
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(b) Module de perte a 30°C

Figure 2.8 — Module de conservation (a) et de perte (b) pour le grade C en fonction de la
fréquence a 30 °C.
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Figure 2.9 — Module de conservation (a) et de perte (b) pour le grade C en fonction de la
fréquence a 120 °C.

Des essais a une fréquence de 1Hz ont aussi été réalisés, en faisant varier la tem-
pérature de I'ambiante a 200°C (Figure 2.10). Ces tests n’ont été effectués que sur les
matériaux a base de polycarbonate. Ces essais nous permettent de mettre en évidence
deux températures de transition comme il a été observé a partir des observations de dif-
fraction des Rayons-X en temprérature avec le capteur WAXS (Section 1.2.2). Ainsi, en
tracant tan(d) en fonction de la température (Figure 2.10), le maximum du pic correspond
a la température de transition vitreuse 7T}, et le minimum qui suit indique la température
de passage de ’état de solide visqueux a celui de liquide visqueux 7T7y. On peut remar-
quer, sur 1’évolution de tan(d), que ces températures baissent lorsque le taux de charges
augmente. Le méme phénomeéne a été observé lors des essais de diffraction des rayons-X
en température. Cette baisse de la température de transition vitreuse peut contribuer a
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expliquer la plus grande fluidité des nano-composites (E” supérieur dans le cas des nano-
composites, C3 et C5, par rapport a la matrice seule, C0). En effet, a la température de
Pessai de DMA en fréquence, les nano-composites sont plus proches de leur température
de transition vitreuse que ne I’est la matrice seule.
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Figure 2.10 — tan(d) en fonction de la température pour le grade C.

Les essais de DMA nous ont permis de mettre en évidence le comportement visco-
élastique des polyméres chargés ou non. On a constaté la nécessité de s’approcher de la
température de transition vitreuse pour que ce comportement devienne significatif. Dans
la suite de I’étude, par conséquent nous n’utiliserons que les résultats de ces essais en
température.

Les mesures dynamiques ont également permis de montrer 'influence des nano-plaquettes
sur le comportement visco-élastique des nano-composites. En effet, le comportement sur la
plage de fréquences (0,01 Hz-80 Hz) est différent de celui de la matrice polymeére, cette mo-
dification de comportement étant probablement due & une évolution micro-structurale. Ces
données seront comparées aux modeéles dans la cadre de I’homogénéisation visco-élastique
au Chapitre 4.
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2.3 Récapitulatif

Dans ce chapitre nous nous sommes intéressés aux propriétés mécaniques des nano-
composites. Nous avons dans un premier temps étudié leur comportement élastique li-
néaire puis dans un second temps leur comportement visco-élastique linéaire.

Les essais quasi-statiques en traction ont été réalisés a température ambiante et nous
ont permis de déterminer le module de Young de nos matériaux. Cette mesure a montré
la grande influence des nano-charges. En effet, un gain de 35% du module de Young a
été observé pour un taux de renforts en masse légérement supérieur a 5%. En combinant
ces observations avec celles faites en TEM au chapitre précédent, on peut conclure a
une corrélation entre le module de Young et la taille des empilements. En effet, une taille
d’inclusion faible donnera de bonnes propriétés mécaniques, la réciproque étant également
vraie. Le taux d’exfoliation a donc un fort impact sur les propriétés mécaniques mesurées.

Des essais ont ensuite été réalisés en DMA & différentes températures. Les essais dy-
namiques a température ambiante ont montré que 'effet visco-élastique était trop faible,
aussi bien pour le PLA que pour le PC, pour le prendre en compte dans une modélisa-
tion. En revanche, les essais & une température proche de la température de transition
vitreuse 7, donnent des valeurs de modules de perte beaucoup plus intéressantes pour
une future modélisation. A cette température, la présence des nano-charges changent le
comportement visco-élastique. En effet, une zone de transition apparait, celle-ci implique
une variation des modules plus importante pour les nano-composites que pour la matrice
seule. De plus, au-dela d'un simple changement d’évolution, le module de conservation
augmente avec le taux de charges. Dans le cas du polycarbonate, 'effet visco-élastique
est peu prononcé lorsque 'on est proche de la T}, les essais en température ayant montré
une chute brutale des propriétés autour de cette température. Cette faible variation du
module de perte E” est également observée sur les nano-composites a base de PC.

Toutes ces mesures de propriétés, combinées aux observations, permettront dans la
Partie II de mettre en ceuvre une modélisation multi-échelles avec une large variété de
parameétres d’entrées.
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Deuxiéme partie

MODELISATION
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Chapitre 3

Comportement élastique

Ce premier chapitre de modélisation sera consacré a la présentation des différents mo-
déles d’homogénéisation utilisés ainsi que leurs hypothéses. Nous verrons ensuite la fagon
dont ces modéles ont été combinés pour obtenir une modélisation multi-échelles. Cette
modélisation sera construite avec une relation tres forte aux paramétres expérimentaux
qui ont été mesurés dans la partie précédente, et ceci dans le but de rendre ces modéles
plus riches en propriétés intrinséques a la fois du matériau et de sa micro-structure. Les
propriétés estimées seront comparées en premier lieu & des données expérimentales tirées
de la littérature puis & nos mesures expérimentales présentées au Chapitre 2.

La premiére comparaison permettra de juger de la capacité des modéles a décrire un
comportement macroscopique tout en ignorant 1’état de la micro-structure, permettant
ainsi de juger de la cohérence des parameétres du modéle avec les valeurs estimées.

La deuxiéme comparaison consistera a introduire, dans les modéles, les données micro-
structurales déterminées sur les matériaux préparés au laboratoire et & confronter les
résultats des prédictions aux propriétés mécaniques mesurées au préalable (Chapitre 2).

Ce chapitre sera articulé comme suit : une introduction ou les différents modéles seront
présentés, suivie d’une étude paramétrique couplée a une comparaison a des résultats ex-
traits de la bibliographie, enfin on présentera la comparaison des estimations aux données
expérimentales mesurées au chapitre précédent.

Dans cette partie nous utiliserons la nomenclature présentée au début de ce travail afin
de simplifier les notations. Cette nomenclature ainsi que la fraction massique de renfort
associées a chacun des nano-composites sont rappelés dans le Tableau 3.1.

Références A0 Al A2 A3 A4 Ab - A7
PLA+30B fr (%owt) 0 1,65 2,03 2,98 3,80 4,26 - 5,27
Références - - B2 B3 B4 B B6 BT7
PLA+93A fr (%owt) - - 1,87 2,61 3,14 3,28 4,54 4,88
Références CO - c2 C3 - Ch - -
PCEIBA o wt) 0 - 124 266 - 368 - -

Tableau 3.1 — Fraction massique et nomenclature des nano-composites fabriqués et testés
dans ce travail.
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3.1 Modéles matrice-inclusion

Dans toute cette étude nous utiliserons la notation matricielle de Voigt. Celle-ci nous
donne :

011 Ciii1 Chizz Chriss Chizs Crizi Chie €11
022 Cazaa  Caogs Chzes Caazr Chaora €22
o~ 033 | _ Csz33 Csz3 Czzr Csain €33
c=C:e — = (3.1)
- - 023 Cazes Caszr Casia 2€93
o31 SY M Cziz31 Cs112 2e31
012 Ci212 2e12
€11 Stir Stize Stz 251123 251131 251112 011
€22 Sa920 Soazz 252923 289231 252912 0922
- €3z | _ Sa333 253303 253331 253312 033
e=S:0 — = (3.2)
- - 2e93 452323 452331 452312 023
2e31 SY M 455131 453112 031
2e12 451212 012

Dans le cas des matériaux hétérogénes, I'utilisation des approches phénoménologiques
se heurte a la difficulté de ne pas permettre une compréhension approfondie des phéno-
meénes physiques qui régissent le comportement macroscopique des matériaux. La meilleure
alternative consiste a décrire le matériau en fonction de la hiérarchie de sa micro-structure.
Il faut identifier les paramétres clés gouvernant le comportement du matériau a chaque
échelle et lier les différentes échelles pour remonter au comportement macroscopique ; ¢’est
ce que permettent de faire les modéles micro-mécaniques.

Dans le cas des matériaux polyméres nano-renforcés, la taille nano-métrique des charges
accentue encore plus le besoin d’une approche multi-échelles. En effet, dans les cas de
micro-structures exfoliées ou intercalées (Figures lc et 1b), une description fine de 1’agen-
cement des phases renforcantes s’avére importante pour avoir une estimation robuste du
comportement. Deux maniéres de représenter la morphologie sont possibles, on peut trai-
ter le matériau comme une matrice renforcée par des inclusions homogénes ou comme un
ensemble de sandwiches agrégés. Ces deux représentations seront présentées dans la suite
de ce chapitre.

Dans un premier temps, on va considérer un Volume Elémentaire Représentatif (VER)
Q2. La longueur caractéristique des hétérogénéités h doit étre faible devant la dimension
[ du VER. De plus, la dimension du VER doit étre petite devant la dimension L de la
structure (Figure 3.1). On doit donc respecter la condition suivante :

L>1>h
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Figure 3.1 — Hypothése de séparation des échelles : de I'inclusion a la structure.

Pour représenter correctement le milieu, il va étre nécessaire de connaitre les propriétés
mécaniques des différents constituants, la forme des phases, leurs distributions spatiales,
leurs orientations et leurs fractions volumiques. Pour définir la localisation, nous nous
placerons dans le cas de déformations homogénes au bord (on pourrait considérer des
contraintes homogénes au bord). On note la déformation macroscopique E et le bord du
VER 0€2, avec la condition de déformations homogénes au bord, on obtient le déplacement
macroscopique & :

¢ = Ex (Yz € 9Q) (3.3)

On peut montrer que la moyenne du champ de déformation microscopique est égale
au champ de déformation macroscopique :

(3.4)

A
[

>q0=

e

On définit la moyenne sur le volume €2 comme étant : < . >q= ﬁ fﬂ .d€). On consideére,
dans un premier temps, que toutes les phases sont élastiques linéaires, on introduit le
tenseur de localisation des déformations A, tel que :

(x) = A.E(x) (3.5)

fion

Avec (3.4), on a < A >o= 1, ou I est l'identité d’ordre 4 : L = %(5,~k5ﬂ + 0ubji), O
étant le symbole de Kronecker.
En combinant la relation de localisation (3.5), la loi de comportement (élastique) des
phases et la moyenne spatiale, on peut exprimer la contrainte macroscopique X :

z=C"":. E (3.6)

avec Chm =< C: A >q
Si le matériau est constitué de ny phases, en notant A, le tenseur de localisation de la
phase r, on a alors :

ny
Chm =3 "fC,: A, (3.7)
r=0

ol f, est la fraction volumique de la phase r.
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L’équation (3.7) peut donc s’écrire :

ny
Chm =Co+ Y fo(C, — Co) 1 A, (3.8)
r=1

ol Cy est la matrice de rigidité de la matrice.

En résolvant le probléme de I'inclusion d’Eshelby [Eshelby, 1957|, on peut alors déter-
miner I’expression du tenseur de localisation A,.. En considérant une inclusion plongée dans
une matrice soumise a une déformation macroscopique a l'infinie (E) les déformations de
I'inclusion seront liées aux déformations de la matrice a I'aide du tenseur d’Eshelby (S¢"),
dépendant des propriétés mécaniques de la matrice et de la géométrie de 'inclusion. Les
développements et résolutions de ce probléme en considérant différentes hypothéses sont
données dans le livre Micromechanics of defects in solids [Mura, 1987]. Dans cette étude
seulement deux géométries d’'inclusions seront utiles : sphérique (a; = ay = a3 = a)(Figure
3.2a) et sphéroidale aplatie (a; = ay < a3) (Figure 3.2b).

=

) Inclusion sphérique (b) Inclusion sphéroidale aplatie

Figure 3.2 — Schéma des géométries d’inclusion considérées.

Les expressions des composantes du tenseur d’Eshelby (S°") sont rappelées dans le
cas d’inclusions sphériques et sphéroidales aplaties dans I’Annexe D.1.

Le schéma d’homogénéisation le plus couramment utilisé, basé sur le probléme d’Eshelby,
est le modele de Mori-Tanaka [Mori et Tanaka, 1973]. Dans ce cas, la moyenne des dé-
formations locales dans une phase r est donnée par " = A, : I, ot A, est le tenseur de
localisation des déformations de la phase r :

-1

A, =I+P,:(C, —Cy)) [ZfT]IJrIP’ (C, — Cy)) (3.9)

Le tenseur P, est le tenseur de Hill, li¢ au tenseur d’Eshelby SE*" par la relation
SEsh = P, : Cy. I’équation (3.8) devient alors :

ns
Chom — Cy + Zfr«[jr —Co): (I+P, : (C, —Cy))™"

r=1

o, (3.10)

ny
> L@+P: (C—Cy)) ™
r=0

Dans ce travail, nous considérerons un deuxiéme modéle de type matrice-inclusion.
Il s’agit d’'une borne de type Hashin-Shtrikmann, développée par Ponte-Castaneda et
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Willis [Ponte Castaneda et Willis, 1995], qui permet de prendre en compte, en plus du
rapport d’aspect des inclusions (comme dans le schéma de Mori-Tanaka), leur distribution
spatiale (Figure 3.3). Ce modéle est bien adapté aux inclusions aplaties [Cauvin et al.,
2007, 2010a; Bédoui et Cauvin, 2012| comme c’est le cas dans cette étude. A partir
d’une approche variationnelle du type borne de Hashin-Shtrikmann, Ponte-Castaneda et
Willis (PCW) établissent I'expression du tenseur de rigidité homogénéisé pour n; familles
d’inclusions :

nyf -1 nf
(Chom — CO + I— Z frTT : ]P)g : [Z frTr] (311)
r=1 r=1

avec
1

T, = [(C, — Co) " +P.] (3.12)

ol le tenseur P est le tenseur de Hill associé a la forme des inclusions de la famille r
et P4 le tenseur de Hill associé & la distribution spatiale des inclusions de la famille r.

@ __Rapport d’aspect
<D ®‘\\Distribution de forme

@ @

Figure 3.3 — Schéma de la prise en compte du rapport de forme et de la distribution
spatiale des inclusions dans la borne de PCW [Ponte Castaneda et Willis, 1995].

On peut exprimer le tenseur de localisation des déformations [Ponte Castaneda, 2002]
pour les renforts :

A, =[P (C.—Cp)] -

{foﬂ + zf:fjm + (P§ - ]P)}i) (C,—Cy)] : [T —l—]P’; :(C, — Co)]_l} (3.13)

Et pour la matrice :

ng
Ag = %(H ~S g (3.14)

Le statut de borne du modéle de PCW nécessite de respecter un critére dépendant de la
fraction volumique d’inclusion f,., du rapport d’aspect w, associé a la forme des inclusions
et du rapport d’aspect associé a leur distribution spatiale wy des renforts (Equation 3.15).
Si ce critére n’est pas respecté, alors le modéle perd son statut de borne. Cependant, il
permet toujours d’obtenir une estimation des propriétés homogénéisées. Dans le cas ol
le critére n’est pas du tout respecté, alors les valeurs obtenues ne sont mémes plus des
estimations, ce cas est facilement détectable puisque les valeurs peuvent étre négatives
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mais surtout deux calculs aux conditions identiques auront des résultats différents. Pour
conserver le statut de borne, il faut ¢ <1, ¢ étant défini tel que :

Si wg > wa, ¢ = fr <%> 3.15
SZ'wdéwa,C:fr(“’“)z o

wg

On note qu’en prenant Pi = PZ on retrouve les résultats du modéle de Mori-Tanaka.

3.2 Modéles hybrides

Ces modéles micro-mécaniques ont été développés pour estimer les propriétés mé-
caniques de polyméres semi-cristallins [Lee et al., 1993b; van Dommelen et al., 2003 ;
Bédoui et al., 2004, 2006|. Ils permettent de tenir compte des comportements linéaires
et/ou non-linéaires des différentes phases d’un milieu hétérogéne constitué de différentes
phases amorphes et de lamelles cristallines [Parks et Ahzi, 1990; Lee et al., 1993a,b].
Les lamelles cristallines et les nano-plaquettes ayant des ordres de grandeurs similaires,
ces modéles seront ici utilisés en remplacant la phase cristalline par les nano-plaquettes
d’argile. Ils sont basés sur une représentation multi-échelles. En effet, une plaquette seule
sera associée a la matrice adjacente pour former un sandwich bi-couches (Figure 3.4).

Figure 3.4 — Schéma du milieu considéré par les modéles hybrides : agrégat de sandwiches
orientés aléatoirement.

Le tenseur de rigidité du bi-couche est déterminé en se basant sur la théorie des
stratifiés a partir de la loi de mélange :

o' = fod” + (1 - f).a’ (3.16)

Les indices 0 et p désignent respectivement la matrice et la plaquette. f, est la frac-
tion volumique de plaquettes dans le sandwich bi-couches. A I'échelle microscopique, un
agrégat de ces sandwiches orientés aléatoirement est considéré (Figure 3.4).

La combinaison de conditions de Sachs [Sachs, 1928] et Taylor [Taylor, 1938] est consi-
dérée a 1'échelle des agrégats de sandwiches pour lier les contraintes/déformations macro-
scopiques aux grandeurs locales (& ’échelle du sandwich). A partir de ces hypothéses, le
probléme peut étre piloté en déformation ou en contrainte. Cela permet de définir deux
modéles ; o-inclusion (Equation 3.17) et U-inclusion (Equation 3.18). On introduit pour
I’écriture de ces modéles un champ auxiliaire de contrainte ¢/, ou un champ auxiliaire de
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déformation &7.

( P, gl - PU(ﬁTgﬁ)
P.:g! = P.: (& &R)
= sholl T je{3,4,5) (3.17)
5l = Clel je{1,2,6}
\ E = <¢g'>
(P, ol = Pe(ﬁTéﬁ)
P,:gl = P,:(RT2ZR)
&= Shol je{3,4,5) (3.18)
of = Cl.ej je{1,2,6}
L ) <g >

ol n est la normale a l'interface matrice-plaquette et R la matrice de passage du
repére global au repére local. P, et P, sont deux projecteurs orthogonaux (dans notre cas
€3 =mn):

(3.19)

Pour étre valides, les modéles micro-mécaniques doivent étre compris entre les bornes
de Voigt et Reuss mais aussi entre les bornes de Hashin et Shtrikman (HS™ et HS™)
[Hashin et Shtrikman, 1961, 1962|. La figure 3.5 montre, dans le cas du comportement
isotrope de la matrice (Ey=3,4GPa et 1p=0,3) et des renforts (E£,=178GPa et 1,=0,2),
les modules de compressibilité (K) et de cisaillement (x) pour une fraction volumique de
renforts variant de 0 & 1. Le calcul a été fait pour deux rapports d’aspects différents dans
les cas des modéles matrice-inclusion pour voir de quelle maniére ce paramétre influence le
résultat. Pour w, = 2(1)—0, plus représentatif de la micro-structure exfoliée, la borne de PCW
viole la borne HS™' pour un taux de renforts d’environ 5%. Si on considére w, = %,
représentatif de la micro-structure agrégée, la borne de PCW viole la borne HS™ pour
un taux de renforts plus élevé (=75 %). On peut noter qu’en vertu de la condition définie
dans I’équation 3.15, le modéle de PCW perd son statut de borne avant de violer la borne
de Hashin et Shtrikman. En effet, avec un rapport d’aspect w, = %, le statut de borne
est perdu & partir d’une fraction volumique de renforts f,, = 25 % et dans le cas du rapport

d’aspect w, = 2—(1)0, il est perdu pour une fraction de renforts f, =0,5% :

200
Siwg=1et w, = ﬁ alors f, maz = 0,5%

{ Si wg =1 et wy = 395 alors fr mas = 25% (3.20)

Cela montre que méme ayant perdu son statut de borne, les résultats donnés par
PCW restent une estimation qui peut étre acceptable. Dans le cas des nano-composites,
la violation de la borne de Hashin et Shtrikman par PCW pour de faibles taux de renforts
a peu de chance d’étre observée puisque les nano-composites ne contiennent que de faibles
taux de renforts (< 10%).

Pour les modéles hybrides (o- et U-inclusion) les estimations, quelque soit la fraction
volumique, restent dans les bornes HS™ et HS~ (Figures 3.5a et 3.5b).
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Fraction volumique de renforts
(b) Module de cisaillement

Figure 3.5 — Modules de compression et de cisaillement estimés par les différents modéles
dans le cas de l'isotropie.

3.3 Modélisation multi-échelles

Dans cette étude, le choix a été fait d’utiliser la combinaison des modéles hybrides
et matrice-inclusion. Les parameétres pris en compte dans cette combinaison doivent per-
mettre de décrire la micro-structure a différentes échelles. Suivant la micro-structure du
nano-composite, les parameétres considérés auront plus ou moins d’influence. En effet, dans
le cas de la micro-structure agrégée, la forme des agrégats influence les estimations. Si
on est en présence d’'une micro-structure exfoliée, la forme d’une plaquette interviendra.
Enfin, dans le cas d’une structure intercalée, la distance entre plaquettes dy (Figure 3.6),
la fraction volumique de plaquette dans les empilements f; (plaquette+polymeére) et le
rapport d’aspect de cet empilement seront considérés (défini par la hauteur as, le diamétre
a; et le nombre de plaquettes dans ’empilement n, Figure 3.6).
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Figure 3.6 — Représentation d’un empilement de sandwiches par une inclusion sphéroidale.

En utilisant les paramétres décrivant le matériau, une modélisation hiérarchique est
adoptée (Figure 3.7). A I'échelle nano-métrique, nous considérons le sandwich bi-couches
composé d’une plaquette et de la matrice adjacente. A cette échelle, ces deux composants
sont liés par une loi de mélange (Equation 3.16). Les paramétres importants intervenant
dans cette équation sont I’épaisseur d’une plaquette (d,) et 'épaisseur de matrice (dy) qui
permettent de déterminer la fraction volumique f, de plaquettes dans le sandwich :

dp dp
s = = — 3.21
f do + d, d ( )
Empilement
de sandwiches Sandwich bi-couches
Matériau réel (CO; cP)

CS

Modéles hybrides

5 ) Déformations homogénes : Voigt
Propriétés équivalentes Contraintes homogeénes : Reuss
Conditions de Taylor et Sachs

Matériau
homogéne équivalent

Inclusion équivalente

Modéles matrice-inclusion

Figure 3.7 — Modélisation multi-échelles : du matériau hétérogéne au matériau homogene
équivalent.

Ensuite, & I’échelle mésoscopique, il faut déterminer les propriétés mécaniques de
I'inclusion (C!) composée d'un empilement de sandwiches bi-couches. Si les contraintes
(ou déformations) sont homogénes dans ’empilement et que les sandwiches ont tous la
méme orientation, alors les propriétés de I'inclusion sont celles calculées pour le sandwich
(C! = C?). Cependant, dans un méme empilement les plaquettes ne sont pas paralléles.
On considére donc dans empilement une certaine variation de I'angle (o) de la normale
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a linterface du sandwich par rapport a la normale du premier sandwich (Figure 3.8).
Pour des combinaisons partielles des conditions de Taylor et Sachs ainsi que différentes
orientations de sandwiches dans I’empilement, les modéles hybrides (Equations 3.17 et
3.18) permettent d’estimer les propriétés de 'inclusion. Enfin, a I'échelle micro-métrique,
I’empilement de plaquettes peut étre considéré comme une inclusion dans une matrice
polymére. Les propriétés de cette inclusion ont été déterminées précédemment et sont
utilisées dans le modéle matrice-inclusion (Equation 3.11). Ce modéle est notamment
sensible au rapport d’aspect de I'inclusion [Sheng et al., 2004] :

w, = % _ n(dp + do) (322)
a1 a1

ou a1, as, n, dy et dy sont définis dans la figure 3.6.

TV

Figure 3.8 — Variation de l'angle «; entre la normale du sandwich ¢ et la normale de
référence.

On peut noter que le nombre de plaquettes et I'épaisseur du sandwich (d, + dp) inter-
viennent, dans le rapport d’aspect. La derniére étape nous donne le tenseur de rigidité du
matériau homogénéisé C'o™.

Avec cette modélisation, il est possible de considérer plusieurs configurations : différents
nombres de sandwiches dans empilement (n), plusieurs tailles de sandwiches (d), mais
aussi des cas extrémes comme les micro-structures exfoliées ou agrégées.

3.3.1 Etude paramétrique

Une étude paramétrique a été faite pour quantifier la sensibilité des modéles aux
paramétres f, et n, pour une fraction volumique de renforts fixée (f, = 1,5%). La figure
3.9 montre le module de Young homogénéisé et normé par le module de Young de la
matrice seule (E£0)7 en fonction du jeu de paramétres choisis (fs,n). fs est compris entre
Js(min) Let 100%, et n entre 1 et 20. Cela permet de balayer les deux cas extrémes puisque
(fs =1, n = 1) représente la micro-structure exfoliée tandis que (fs(min), Vn) représente
le cas agrégé. Les inclusions considérées sont des sphéroides aplaties (a3 < a;) ou des
sphéres.

Dans la figure 3.9, les résultats sont projetés dans les plans (fS,E%) et (nu%) afin
de voir I'influence de chacun des paramétres. Seuls les résultats de la combinaison de
o-inclusion et PCW sont présentés puisque les combinaisons o-inclusion+PCW et U-
inclusion+PCW montrent la méme sensibilité aux parameétres. Eﬁo est maximum dans le
cas d’une micro-structure exfoliée, pour f;=100% (donc dy=0) et n=1. E% est proche de 1
quand f; est proche de 0 (quelque soit la valeur de n). Cette configuration est équivalente

a la micro-structure agrégée. Entre ces deux cas extrémes, la micro-structure est intercalée

dp.n
al

1. Avec fs = %‘“ et a3 = n.d, pour respecter az < ay, il faut respecter f, >
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ou partiellement intercalée. La valeur estimée du module de Young homogénéisé montre
une influence de chacun des paramétres (fs et n). Cette modélisation multi-échelles permet
donc de considérer différentes micro-structures au travers des paramétres choisis.

1,6,
1,6,
1,5
1,5 _—
_— —
vl WZ -~ S L\ f, = 100%
[em) " - \\
K 1,3 _ / IL/?/Z/ ///// EL&
\1 2] // _— ‘ S REL \
_— \ _
wl p=10_ —_—
1 /E:i'i_{yrf_.—::—_':‘f—"::— — ‘_;-240 T 0 1 JS(M_(
0 2 40 60 80 100 1k T 7 T {0 T T T {5 T T 3
fs (%) n
(a) E/EO en fonction de f; (b) E/EO en fonction de n

Figure 3.9 — Etude paramétrique de la combinaison des modéles o-inclusion et PCW.

3.3.2 Confrontation aux données de la littérature

Afin de voir si les modéles réagissaient de facon physique aux variations des paramétres,
nous les avons d’abord testés sur des données de la littérature [Cauvin et al., 2010b;
Anoukou et al., 2011]|. Les matrices polyméres considérées sont du PP et du PAG6, elles
sont supposées isotropes. Les propriétés mécaniques sont données dans le tableau 3.2.

Module de Young Coefficient de Poisson Rétérences
(GPa)
pp 0.9 0.4 [Cauvin et al., 2010b]
PAG (sec) 3.26 0.35 |Anoukou et al., 2011|
PA6 (humide) 0.7 0.35 [Anoukou et al., 2011]

Tableau 3.2 — Propriétés mécaniques des matrices polymeéres considérées (PP et PAG).

La représentation multi-échelles proposée dans cette section, avec les paramétres f,
et n, permet de représenter le taux d’exfoliation des nano-composites. En considérant
isotropes les propriétés du nano-composite a 1’échelle macroscopique, les orientations des
inclusions seront choisies de fagon aléatoire et la distribution spatiale sera supposée sphé-
rique. Plus le taux de renforts augmente moins les charges auront d’impacts sur les pro-
priétés mécaniques. En effet, ce phénoméne s’explique car le taux d’exfoliation baisse
quand le taux de charges augmente. Nous observons ce phénoméne pour le PA6 nano-
chargé sec [Anoukou et al., 2011|, puisque pour estimer le comportement observé pour
des taux de charges élevés nous devons augmenter le nombre de sandwiches dans 'em-
pilement (Figure 3.10a). Nous ne pouvons pas considérer une seule micro-structure pour
suivre la tendance des données sur ’ensemble des taux de charges. Il faut donc considérer
une micro-structure plus intercalée lorsque le taux de renforts augmente.

Dans le cas des échantillons de PA6 nano-chargés mais humides [Anoukou et al., 2011],
la présence d’eau va induire un gonflement de la matrice [Carrascal et al., 2005 ; Thomason
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et Ali, 2009]. Nous devons alors augmenter la distance entre les plaquettes dans empile-
ment dy, tout en gardant le méme nombre de sandwiches par empilement que dans le cas
précédent (PA6 nano-chargés secs)(Figure 3.10b).

~10000;, x Données expérimentales I I
Q‘:’ — Bi-couches+PCW/( f,=0,2, n=2)
S — 0-inc+PCW (f;=0,2, n=3)
o 8000,
2
S
o~
© 6000,
=)
L
S 4000
S
=
2000 : : ‘ :
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Fraction volumique de nano-plaquettes (%)
(a) PA6-MMT sec
~7000 x Données expérimentales I I
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20 5000
=
8 4000
S ]
S 3000-
<
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S
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Figure 3.10 — Comparaison entre le module de Young macroscopique du PA6-MMT, sec
ou humide, estimé par la combinaison des modéles hybrides et PCW avec des données
expérimentales de la littérature [Anoukou et al., 2011].

Les modéles permettent aussi d’estimer la tendance de données (Figure 3.11) issues
du PP nano-chargé [Cauvin et al., 2010b|. Cependant, on constate dans les données ex-
périmentales qu’une valeur est plus faible que les autres (pour une fraction volumique
d’environ 1,8 %). Pour estimer cette valeur, on doit considérer trois sandwiches dans I'em-
pilement au lieu de deux, cela revient a considérer une micro-structure plus intercalée
que pour les autres taux de charges. Ce cas conforte I'idée que des propriétés mécaniques
plus faibles sont dues & une mauvaise exfoliation, cela pouvant étre induit par des dif-
ficultés lors de I’élaboration. En effet, dans la littérature, des études montrent que les
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parameétres d’élaboration ont une grande influence sur la morphologie ; comme le temps
de mélange [Soulestin, 2004 ; Vergnes, 2011] ou la vitesse de rotation des vis de mélange
[Peurton, 2008|. Le modéle permet donc potentiellement de détecter des problémes lors
de I’élaboration du nano-composite.
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Figure 3.11 — Comparaison entre le module de Young macroscopique du PP-MMT estimé

par la combinaison des modéles hybrides et PCW avec des données expérimentales de la

littérature [Cauvin et al., 2010b].

La combinaison de deux classes de modéles micro-mécaniques a été testée, d’une part
les modéles matrice-inclusion et d’autre part les modéles hybrides. Des paramétres liés a
la morphologie des nano-composites ont aussi été considérés. En effet, différents niveaux
d’exfoliation peuvent étre introduits en terme de nombre de plaquettes dans 'empilement
n, et de distance entre plaquettes dy. Considérant les paramétres qui décrivent 1'empi-
lement, la combinaison de ces modéles permet une bonne estimation du comportement
élastique et montre la sensibilité de leur combinaison aux parameétres choisis.

3.4 Confrontation aux données expérimentales en élas-
ticité

Dans cette partie, les modéles multi-échelles décrits précédemment sont utilisés en
élasticité et alimentés par les paramétres mesurés dans le Chapitre 1. De plus, les valeurs
estimées lors de ces homogénéisations sont comparées aux modules expérimentaux me-
surés au Chapitre 2. Seuls les modules de Young sont présentés, cependant les modéles
permettent de définir le tenseur de rigidité complet du matériau homogénéisé.

Le sandwich a des dimensions définies pour chaque grade de matériaux (A, B et C)
indépendamment du taux de charges. En effet, dans la Section 1.2.2, il a été montré que
la distance entre plaquettes variait trés peu en fonction du taux de renforts mais que cette
distance était fortement dépendante du type de charge et du type de matrice considérés.
Nous considérons d comme étant la valeur moyenne sur tous les taux de renforts d’un
grade. De plus, le diamétre des inclusions est celui des plaquettes a; = 200 nm. Enfin, les
propriétés mécaniques assignées aux plaquettes sont les propriétés anisotropes données
par la matrice de rigidité (Equation 4).
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La dimension az de I'inclusion est définie a ’aide des mesures TEM. Cependant, la
géométrie considérée dans le calcul impose d’apporter une correction a la mesure TEM
(Figure 3.12). Cette correction n’est dépendante que de mesures physiques faites sur les
nano-composites :

a3 = Cl3(TEM) + d() (323)
as(TEM) dy

<
=

Figure 3.12 — Schéma de la valeur de az mesurée a ’aide du TEM et a3 considérée dans
les modéles.

as I

Dans le but d’alléger la modélisation et d’avoir une description simple des micro-
structures, la valeur de ag considérée est la valeur moyenne mesurée sur tous les taux de
charges de chaque grade. On peut noter que dans le cas du grade A, cette moyenne est
d’autant plus représentative que la mesure de ag varie trés peu en fonction du taux de
charges.

Une certaine variation dans l'orientation des sandwiches au sein d’un empilement
peut-étre considérée. Cette valeur n’est pas quantifiable ni & 'aide d’observations TEM
ni a 'aide de mesures XRD. Pour nous éloigner du cas parfait, les calculs sont effectués
en prenant en compte un tirage aléatoire des orientations «; entre chaque sandwich d’un
empilement (0°< a; <60°). A partir de cette description de empilement, on peut calculer
les propriétés de I'inclusion C! a l’aide des modéles hybrides : o-Inclusion et U-Inclusion.
Ces modéles fournissent un encadrement des propriétés de l'inclusion.

Ensuite, les propriétés mécaniques et géométriques de 'inclusion étant définies, le mo-
déle de PCW (Equation 3.11) est utilisé afin d’avoir les propriétés mécaniques homogénéi-
sées du nano-composite. Comme cela a été montré dans la Section 1.2.1, les empilements
de plaquettes ne présentent pas d’orientations particuliéres. De plus, les figures de dif-
fraction 2-D (Figure 3.13) ne présentent que des halos (homogeénes), ce qui conforte I'idée
qu’aucune direction n’est privilégiée par les empilements de plaquettes.

Halos

Figure 3.13 — Figure de diffraction 2-D du grade A7 mettant en évidence les halos de
diffraction.
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A partir de ces observations, nous pouvons supposer une distribution spatiale sphé-
rique (isotrope) des empilements dans le modéle et choisir un nombre de familles suffisant
(ng = 100) pour que le comportement macroscopique soit isotrope. La matrice est consi-
dérée isotrope, ainsi nous considérons le module de Young défini expérimentalement et le
coefficient de Poisson donné par le fabricant pour chacun des polyméres étudiés (Tableau
3.3).

Module de Young (MPa) Coefficient de Poisson
AetB 3604 0,36
C 2474 0,37

Tableau 3.3 — Modules de Young mesurés expérimentalement pour le PLA et pour le PC
et coefficients de Poisson considérés (données fabricant).

Comme cela a été souligné précédemment, le schéma de PCW n’a le statut de borne
que s'il respecte la condition ¢ < 1 (Equation 3.15). Ce critére est dépendant du rapport
d’aspect (w,), du rapport de distribution spatiale (w,) et de la fraction volumique de
renforts. Les valeurs présentées dans le tableau 3.4 sont les valeurs les plus critiques, nous
considérons alors le taux de renforts le plus élevé de chacun des grades. Dans notre cas, la
distribution spatiale est sphérique (wy = 1), le rapport d’aspect est défini par as (épaisseur
de 'empilement) et a; (diamétre des nano-plaquettes). On remarque que dans tous nos
calculs le statut de borne du modéle de PCW est conservé, ce qui nous assure qu’il n’y
aura pas d’aberrance numérique lors de I’lhomogénéisation.

A B C
¢ 052 0,38 0,16

Tableau 3.4 — Critére (¢) de conservation du statut de borne pour le modéle de PCW.

Avec les hypothéses mentionnées précédemment, on obtient un encadrement des va-
leurs expérimentales. Les calculs ont été faits en considérant deux phases, matrice et ren-
forts. Ceci peut expliquer I'écart entre 'estimation et la valeur mesurée. En effet, ’étude
en température des nano-composites a Paide de la Diffraction des Rayons-X (Section
1.2.2), a permis de mettre en évidence la présence d'une troisiéme phase.

Dans le cas d’'une matrice PLA, celle-ci est connue puisqu’il s’agit de la phase cris-
talline. Nous avons ici fait I’hypothése que 'apport mécanique des lamelles cristallines
était faible devant ’apport des nano-renforts. Afin d’étre proche de la réalité, on pourrait
considérer cette troisitme phase. Cependant, avant de faire une homogénéisation a trois
phases, il faudrait étre en mesure de localiser cette phase au sein du nano-composite. En
effet, 'endroit ou elle se situe peut changer ses interactions avec le reste du matériau
suivant qu’elle est située entre les plaquettes, changeant ainsi les propriétés de I'inclusion,
ou qu’elle est au sein de la matrice, changeant cette fois les propriétés de la matrice en-
tourant les inclusions. Une autre difficulté serait de définir de quel type de phase il s’agit,
puisque les propriétés des phases «, [ et stéréo-complexe sont différentes (Equations 1,
2 et 3). Les hypothéses de calculs actuelles permettent un encadrement de bonne qualité
sans nécessité la mise en ceuvre de trop de moyens de caractérisations.

Dans le cas du PC, la présence d’une troisiéme phase a été détectée par 'apparition
d’une nouvelle température de transition. Cependant, cette phase ne peut pas étre une
phase cristalline, il s’agit vraisemblablement de 'organisation des chaines polymeéres due
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au confinement [Vaia et Giannelis, 1997] et a ’encombrement stérique particulier de ces
chaines (cycle aromatique). On ne connait donc pas les propriétés mécaniques de cette
phase, il faudrait confirmer sa présence et peut-étre prévoir ses propriétés mécaniques,
par dynamique moléculaire par exemple.

4+ Données expérimentales
—6— 0-inc+PCW( f=27%, n—=4)
—5— U-inc+PCW(fs=27%, n=4)
—— PCW (a3(TEM))

6000+

ot
]
o
?

40004

Module de Young (MPa)

3000 , , , ,
0 1 9 3 4 5 6

Fraction massique de nano-plaquettes (%)

Figure 3.14 — Comparaison du module de Young expérimental du grade A et du module
estimé par les modeles Hybrides+PCW en utilisant les mesures TEM et XRD.

6000 T Données expérimentales

- —6— 0-inc+PCW( f;=30%, n—>6)
¥ —&— U-inc+PCW( fs=30%, n=6)
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Figure 3.15 — Comparaison du module de Young expérimental du grade B et du module
estimé par les modéles Hybrides+PCW en utilisant les mesures TEM et XRD.

Les nano-composites & base de PC, présentent une micro-structure assez mal exfoliée
puisque la taille des inclusions est en moyenne de 26 nm (contre 10 et 15 nm pour les grades
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A et B). Malgré cette forte intercalation, les modeéles permettent d’encadrer les valeurs
expérimentales. Cette estimation est meilleure que les proprié¢tés données par PCW seul
(Figure 3.16). Cela montre que la combinaison des modéles est adaptée a une large gamme
de micro-structures. Le modéle matrice-inclusion n’offre pas cette possibilité car il ne tient
pas compte de toute la complexité de la micro-structure des nano-composites.

3200- 4+ Données expérimentales

= —o— 0-inc+PCW( f,=29%, n=9)
% —&— U-inc+POW(f,=29%, n=9)
= 3000 —*— POW (as(TEM)) _{_
o]
3
.
L 2800
o]
9
=
S 2600-
=
2400 , , , ,

0 1 2 3 4
Fraction massique de nano-plaquettes (%)

Figure 3.16 — Comparaison du module de Young expérimental du grade C et du module
estimé par les modeéles Hybrides+PCW en utilisant les mesures TEM et XRD.

La combinaison de techniques expérimentales multi-échelles avec des modéle micro-
mécaniques conduit & une bonne description des propriétés meécaniques de trois nano-
composites fabriqués pour cette étude. En effet, la micro-structure intercalée de ces maté-
riaux a été décrite a I'aide du nombre de plaquettes dans 'empilement n et de I’épaisseur
des sandwiches d. Ces paramétres ont été mesurés sur les matériaux en utilisant le TEM
(a3(TEM) = n.d) et les Rayons-X (d). La combinaison des modéles considérés avec la
mesure des paramétres a permis d’encadrer les données expérimentales (grace a o- ou U-
inclusion). Cette modélisation ne concerne que le comportement élastique. Or dans le cas
de thermoplastiques, il parait intéressant de considérer le comportement visco-élastique.
Toutefois la modélisation du comportement visco-élastique souléve de nouvelles questions
concernant la résolution du probléme. Nous nous attacherons & répondre a ces questions
dans la suite de ce travail.
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3.5 Récapitulatif

Suite & la description de la morphologie des nano-composites par différentes techniques,
nous avons, dans ce chapitre, construit une homogénéisation multi-échelles intégrant ces
paramétres micro-structuraux. Basée sur la combinaison de modéles matrice-inclusion et
d’agrégats de sandwiches, cette modélisation permet de rendre compte des effets de la
micro-structure sur les propriétés macroscopiques.

Une premiére étude paramétrique et une comparaison & des données de la littérature,
ont permis de montrer la sensibilité de la modélisation aux paramétres clés choisis.

Suite a cette étude et en utilisant les données expérimentales mesurées au Chapitre 1,
une comparaison entre les estimations et les valeurs mesurées au Chapitre 2 a été effectuée.
Cette comparaison a permis de montrer que les modéles fournissent un encadrement des
données expérimentales. La micro-structure trés intercalée du PC+93A (grade C) met
en évidence la meilleure capacité de la combinaison des modéles a prédire les propriétés
mécaniques par rapport a 'approche classique (PCW seul).

Les mesures actuelles nous conduisent a faire une homogénéisation avec deux phases.
Cependant, les essais XRD en température ont permis de mettre en évidence la pré-
sence d’'une troisiéme phase, quelque soit le polymére. Dans le cas du PLA, il s’agit de la
phase cristalline. Pour le PC, I'observation d’une nouvelle température de transition nous
conduit & supposer la présence d'une phase organisée. Cette phase serait due au confi-
nement entre les plaquettes induisant une orientation des cycles aromatiques des chaines
polymeéres.

On pourrait tout a fait imaginer une homogénéisation a trois phases. Il faudrait au
préalable, s’assurer de la présence de ces phases et étre capable de les localiser entre les
plaquettes ou dans la matrice a 'extérieur des empilements. La mise en place de nouvelles
observations permettant la localisation de cette troisiéme phase risque d’étre compliquée
alors qu’une modélisation a deux phases, donne de bonnes estimations.
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Comportement visco-élastique linéaire

Les modéles micro-mécaniques présentés précédemment permettent d’estimer les pro-
priétés élastiques des nano-composites en tenant compte de la micro-structure. Cependant,
ils ne permettent pas la prise en compte de 'effet du temps ou de la température sur le
comportement macroscopique estimé. Pourtant, le Chapitre 2 a permis, a I'aide d’essais en
dynamique, de montrer que ces deux paramétres avaient une influence sur les propriétés du
matériau. Il est donc nécessaire d’enrichir nos modéles pour qu’ils puissent rendre compte
des aspects temps ou température en corrélation avec les parameétres morphologiques et
mécaniques des phases.

Les essais présentés au Chapitre 2 fournissent des données discrétes sur le comporte-
ment visco-élastique, les modéles rhéologiques apportent une représentation continue du
comportement. Cependant, les modéles micro-mécaniques ne nous permettent pas d’in-
tégrer directement ce comportement. Il faudra au préalable, utiliser la transformée de
Laplace—Carson. Celle-ci permet de définir un probléme élastique équivalent. Une fois
dans cet espace, la combinaison des modéles présentés dans le Chapitre 3 pourra étre
utilisée. Cette modélisation et la prise en compte de paramétres micro-structuraux issus
de tests d’obervations TEM et de caractérisations nanométriques a l’aide de la diffraction
des Rayons-X (Chapitre 1), ont été capables de prédire convenablement les propriétés
macroscopiques mesurées expérimentalement.

Ce chapitre abordera en premier lieu la représentation rhéologique de chacune des
matrices polyméres puis la méthodologie suivie pour le passage dans ’espace de Laplace—
Carson. Viendra enfin, une comparaison des modules estimés par les modéles avec les
données expérimentales collectées au Chapitre 2.

4.1 Modéle de Maxwell généralisé

On a pu voir dans le paragraphe 2.2 que le comportement des polymeéres vierges ou
nano-renforcés étudiés dans ce travail était dépendant du temps et/ou de la température de
Pessai. Cette dépendance au temps peut étre associée a un comportement visco-élastique.
Dans ce cadre, a un instant ¢, la relation de la déformation a la contrainte (et réciproque-
ment) est fonction de I'histoire de chargement. On utilisera donc des fonctionnelles F et
G afin de lier déformation et contrainte :
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Le comportement visco-élastique peut étre représenté schématiquement a ’aide d’élé-
ments simples tels que des ressorts et des amortisseurs. Les deux modéles de base utilisant
ces éléments sont les modéles de Kelvin-Voigt ou de Maxwell (Figures 4.1a et 4.1b). Ces
modéles serviront a représenter le comportement des polymeéres.

E

Lgm

(a) Kelvin-Voigt  (b) Maxwell

Eq m

Figure 4.1 — Schémas des modéles de Kelvin-Voigt et Maxwell.

En placant en série des éléments de Kelvin-Voigt avec un élément de Maxwell ou en
placant en paralléle des éléments de Maxwell et un élément de Kelvin-Voigt, on pourra
représenter le comportement visco-élastique linéaire des polyméres. Dans cette étude, nous
avons choisi de considérer le modele de Maxwell généralisé (Figure 4.2) qui nous donne
les expressions des modules de perte et de conservation en fonction de la pulsation (w) :

wTZ
—E, +ZE1+ W) (4.2)
np
wT;
E'w) =S E— " 4.3
(w) ; T+ (wn)? (4.3)

ot 7; = #=. Dans ce modele les paramétres E; représentent le comportement élastique
tandis que les parameétres 7); représentent I’amortissement du systéme.

L
E, FEr %Ez E; En,
il
=

n288 gjmeg Lgnm)

Figure 4.2 — Schéma du modele de Maxwell généralisé.

Le probléme qui vient d’étre défini est dépendant du temps (w = 2.7.f, f est la fré-
quence). Afin de simplifier la résolution, on peut définir un probléme élastique équivalent &
'aide de la transformée de Laplace-Carson comme I’a proposé Schapery [Schapery, 1967].
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4.2 Démarche d’homogénéisation en visco-élasticité

4.2.1 Transformation de Laplace—Carson

La fonctionnelle G est supposée linéaire, on peut donc appliquer le principe de su-
perposition [Ferry, 1980|. Si on suppose que la déformation appliquée est un ensemble
d’impulsion élémentaire, on peut définir la contrainte par la relation :

0= [ G- :dem=[ G-z )+ 3Gl
()= |Gxe| @

ol [g]; sont les sauts de déformation et x définit le produit de convolution de Stieltjes.

[

(4.4)

[

Le produit de convolution de Stieltjes peut étre changé en produit simple a 'aide de la
transformée de Laplace—Carson.

LE(f(t) x g(t)) = LC(f(1))-LC(g(t)) (4.5)
LC(f)(t) désigne la transformée de Laplace—Carson de la fonction f(t) et est définie
de la facon suivante :

ce(f(t) = fp) = p / e (o) (4.6)

Notre probléme visco-élastique linéaire devient alors, a ’aide de cette transformation
et dans l'espace de Laplace—Carson, un probléme élastique équivalent :

a(t) =G *g(t) o(p) =G Elp)
div(a(t)) + f(t) =0 5 ¢ div(a(p)) + f(p) =0 (4.7)
e0(t) E'(p)

La transformée de Laplace—Carson nous permet de résoudre un probléme indépendant
du temps sans toutefois modifier ni I’évolution des variables ni les conditions aux limites
[Bédoui, 2005]. De ce fait, le principe n’est respecté que si ’on considére un comportement
sans endommagement du matériau. Le probléme exprimé & 'aide de la transformée de
Laplace-Carson étant un probléme linéaire, on pourra traiter I’homogénéisation dans cette
espace comme cela a été fait en élasticité (Chapitre 3). La derniére étape sera d’exprimer
les propriétés homogénéisées (dépendantes de p) dans P'espace dépendant du temps afin
de revenir a des propriétés visco-élastiques homogénéisées.

4.2.2 Retour a ’espace temporel

Apres le passage dans I'espace de Laplace-Carson, le retour a 'espace temporel peut
s’écrire :

6 =5 | N ey (48)

270 Jeioo

ol i est défini par i? = —1.
Le probléme est maintenant de calculer cette intégrale. Le lemme de Jordan permet
de calculer f(¢) en calculant les résidus de la fonction f(p). Cependant, dans le cas ou
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I’expression de f (p) ne s’exprime pas dans 'espace temporel, le calcul de cette intégrale
nécessitera 'utilisation de méthodes d’intégration numérique.

Une méthode simple de retour a ’espace temporel est la méthode directe présentée par
Schapery [Schapery, 1962| et Brenner et al.|[Brenner et al., 2002]. Cette méthode permet
de réduire les temps de calculs et d’avoir une approche simple du probléme d’inversion.
Cependant, I’hypothése importante de cette méthode est que les fonctions aient des varia-
tions quasi-linéaires en fonction de log(t). Les comportements présentés dans le Chapitre
2 ne nous permettent pas de valider cette hypothése (Figures 2.7a et 2.7b.)

La méthode des points de collocation permet, avec des hypothéses différentes, de re-
venir & l'espace temporel. Cette méthode nécessite de connaitre la forme de la fonction de
relaxation du milieu homogénéisé. On peut supposer que le milieu homogénéisé aura le
méme comportement que la matrice. On peut choisir un comportement de type Maxwell
généralisé pour notre milieu homogénéisé ce qui nous donne la fonction de relaxation :

p
R(t) = E.+ Y Ee '™ (4.9)

i=1

Cette fonction peut facilement étre exprimée a l'aide de la transformée de Laplace—
Carson :

. - 1
R(p) = Ee + E Ezﬁ (410)
i=1 pTi

La valeur E, peut étre définie par le théoréme de la valeur finale [Schapery, 1967] :

R. = lim R(p) (4.11)
p—0

Cependant, cette méthode nécessite de bien choisir les points de collocation car ils ont
une grande influence sur la qualité du resultat.

Une autre méthode, indépendante du choix de ces points de calcul, peut étre mise en
place. 1l s’agit d’une version modifiée de la méthode des données multiples [Diani et al.,
2008]. Dans cette méthode on suppose le comportement visco-élastique macroscopique du
matériau connu. On choisit de représenter le comportement du matériau par le modéle
de Maxwell généralisé (Equation 4.9) qui peut facilement étre exprimé dans I'espace de
Laplace—Carson (Equation 4.10).

Ne connaissant rien des paramétres (E;, 7;) et du nombre de branches n, du modéle
de Maxwell, on utilise alors la méthode des moindres carrés, en minimisant une fonction
dépendant de la différence au carré entre la mesure et 'identifcation :

J= jil {(Rpj - fpjﬂ (4.12)

ol m est le nombre de points de calcul choisis.

Le minimum de la fonction J fournit les parameétres F;, 7; et n, optimaux pour repré-
senter le comportement visco-élastique dans ’espace temporel connaissant le comporte-
ment dans l'espace de Laplace—Carson.

Dans cette étude nous choisirons cette derniére méthode, car le comportement de nos
nano-composites ne permet d’appliquer dans de bonnes conditions la méthode directe et
nous souhaitons nous affranchir du probléme de choix des points de calcul. Les puissances
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de calculs disponibles actuellement permettent de mettre en ceuvre la méthode des données
multiples avec des temps de calculs raisonnables.

4.2.3 Démarche

La matrice sera considérée visco-élastique tandis que le nano-renfort sera purement
élastique. Considéré le comportement de la matrice comme visco-élastique implique que
le comportement de I'inclusion représentant un empilement de sandwiches aura un com-
portement visco-élastique. Comme présenté précédemment, le comportement de la matrice
sera identifié en utilisant un schéma de Maxwell généralisé. Pour cela on identifie un jeu
de parameétres (E;,7;) & partir des données expérimentales de la matrices (Ej, E{/). La
méthode des moindres carrés est alors utilisée afin de trouver le minimum d’une fonction
objectif, J; (Equation 4.14), qui dépend du nombre de branches (n;), des couples (E;, 7;)
et du module E, du modéle de Maxwell généralisé. Afin que l'identification ne prenne
pas uniquement en compte I’évolution du module E’, on utilise la méthode de centrage-
réduction (Equation 4.13) nous permettant d’exprimer (E), E) tel que les deux grandeurs
soient comparables lors de I'identification.

X-X
o

xXer —

(4.13)

X est la variable centrée-réduite. X est la moyenne arithmétique, dans notre cas il
s’agit de la moyenne de E|, ou E{ sur 'ensemble des points de mesure w;. o est I'écart
type des données, de Ej ou E{ sur 'ensemble des points de mesure w;. On notera dans
la suite B et E{" les valeurs expérimentales centrées-réduites.

On utilise ensuite un algorithme d’optimisation sous contrainte non-linéaire implé-
menté dans Matlab (fmincon) avec 1000 tirages aléatoires des valeurs de départ des couples
(E;, ;). Cette résolution est faite pour différentes valeurs de n;, (compris entre 1 et 10) ce
qui permet de trouver 'optimum du nombre de branches décrivant le comportement du
matériau. La fonction objectif que ’on va chercher & minimiser est :

Ji= 3 (B (w) = Ef(wi)” + (B (wi) — B ()] (4.14)

Cet algorithme (Algorithme 1) nous permet de déterminer les couples (E;, 7;) qui

décriront le comportement visco-élastique de la matrice polymére. On peut ainsi calculer

les modules Egi dans l'espace de Laplace—Carson aux points de calcul p; choisis. En

supposant le coefficient de poisson indépendant du temps (¥ = v), on peut calculer les
tenseurs de rigidité de la matrice aux points de calcul @gi.

input : (Eg" (wi), E5 (wi))

for n, < 1 to 15 do

for 7 < 1 to 1000 do
Tirage aléatoire des paramétres de départ : E, et (E;,7;);
Utilisation de la fonction fmincon;
return ming, . (J1(n));

end

min,, (J1);

end

output : Paramétres optimaux (n,, E., (E;,7;))
Algorithme 1 : Algorithme d’identification des paramétres du modéle de Maxwell
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En considérant que les nano-plaquettes ont un comportement élastique indépendant du
temps, CMMT — CMMT 4n peut appliquer la combinaison des modeles d’homogénéisation
comme cela a été fait dans le cas de I’élasticité. On obtient alors un tenseur de rigidité
homogénéisé pour chacun des points de calcul choisis; @Z"m

De ces tenseurs homogénéisés, on peut déduire les modules d’élasticité équivalents
homogénéisés, EA[}Z_Om. Il faut maintenant exprimer ce module en fonction du temps sous la
forme d’un module de perte et d’'un module de conservation. En considérant que le com-
portement du milieu homogénéisé obéit & un modéle de Maxwell généralisé, I'identification
des paramétres sera faite avec la méthode précédemment détaillée. Cependant, dans le cas
présent, n’ayant la comparaison qu’entre une seule mesure et 'identification, la méthode
de centrage-réduction ne sera pas nécessaire. On cherchera le minimum de la fonction ob-
jectif, Jo (Equation 4.15), en fonction du nombre de branches n;, des paramétres (E;, 7;)
et de E, en utilisant la fonction fmincon de Matlab.

. . 2
VEDD [(Egom - Efit(pi>) } (4.15)
pi

A partir des couples (F;, 7;) décrivant le comportement homogénéisé, on peut finale-
ment exprimer les modules de perte et de conservation, (E; . E} ), sur la gamme de
fréquences souhaitée.

La démarche compléte de calcul dans le cas d’'un nano-composite est décrite dans la
figure 4.3. Ce graphe détaille les différentes étapes effectuées pour obtenir les modules de
perte et de conservation du nano-composite en partant des propriétés expérimentales de
la matrice.

(Emme, V)| |(By(ws), Eg (wi))
Centrage-réduction
(Eq™" (wi), B5 (wi))
Identification (E;,7;)
<Eo (p), v = 1/)
Choix des points de calcul p;

C Real material

Pi

Stack of sandwiches . jayered sandwich

Hybrid models

Homot Voi

gt

Homogénéisation

Homogeneous

hom
ch

i equivalent material

> -

Effective particle

Identification (E;,7;) Matrix-nclusion models

(Ehom (wi); Efom (wi))

Figure 4.3 — Schéma de la démarche utilisée lors de la modélisation du comportement
visco-élastique des nano-composites.

1. Modules élastiques dans I’espace de Laplace—Carson
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4.3 Confrontation aux données expérimentales en visco-
élasticité

L’objectif de cette partie est de confronter les résultats d’homogénéisation de nano-
composites en considérant un comportement visco-élastique aux comportements détermi-
nés expérimentalement. Les propriétés morphologiques, as et d, sont celles décrivant la
micro-structure des matériaux (Figure 4.3). Seuls les résultats sur certains composites de
I’étude seront présentés afin de ne pas surcharger le propos, ’ensemble des calculs effectués
est présenté en Annexe E.1. Les essais présentés au Chapitre 2 ont montré que dans le
cas de nos matériaux, l'effet visco-élastique ne devenait intéressant qu’a une température
proche de la température de transition vitreuse. Ainsi nous considérerons ici les essais a
50 °C pour le PLA et a4 120°C pour le PC.

4.3.1 Identification du comportement de la matrice

Comme cela a été expliqué précédemment, la premiére étape de cette homogénéisation
est la recherche des paramétres du modéle de Maxwell qui vont décrire au mieux le com-
portement de la matrice seule. Les deux matrices polyméres de cette étude, le poly(acide
lactique) et le polycarbonate, ayant des comportements visco-élastiques différents, les dé-
marches d’identification seront développées disctinctement pour chacune d’entre elles dans
la suite de ce paragraphe. En effet, le PLA étant semi-cristallin, la phase cristalline pourra
évoluer et avoir une influence sur le comportement des nano-composites conduisant & faire
des interprétations différentes pour chacune de ces deux matrices polyméres. Dans le cas
de la matrice PLA, Iidentification a été faite sur toute la gamme de fréquences du test
DMA (0,01 Hz & 80 Hz). Lors de cette identification, I'objectif est de minimiser la fonction
Ji (Equation 4.14). Dans le cas du PLA, J; atteint un minimum pour n,=8 (Figure 4.4),
on obtient ainsi un jeu de dix-sept paramétres, F, et (E;,7;), qui vont permettre de décrire
le comportement de la matrice seule sur la gamme de fréquences considérée (Figures 4.5a
et 4.5b).

E 50’ o Jl

.q: o

D 40!
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Q

(@]

o 30.

2 °

>

2 '

£ 207 o o o o o o o [¢) o o o o
0 2 4 6 8 10 12 16

4
Nombre de branche du modéle de Maxwell (nbj)

Figure 4.4 — Fonction objectif, J;, en fonction du nombre de branche, n;,, du modéle de
Maxwell.
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Figure 4.5 — Comparaison des modules de perte et de conservation entre le modéle de
Maxwell (identifi¢) et les données expérimentales du grade A0 a 50 °C.

Dans le cas ot 'on veut changer de gamme de fréquences, les paramétres identifiés
pourraient ne plus représenter le comportement (Figures 4.6a et 4.6b). Afin de s’assurer
d’avoir le bon comportement, il est alors nécessaire de faire un nouvel essai de DMA sur
la gamme de fréquences souhaitée puis une nouvelle identification. Les calculs d’homogé-

néisation faits ici seront donc restreints a la gamme de fréquences des essais DMA réalisés
(0,01-80 Hz).

4000, .. A0 1000, A0
- Identification - Identification

P
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0,0001 0,001 0,0 6,1 1 To 100 1000 10000  .0001 0,001 0,00 0.1 I 10 100 1000 10000
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(a) Module de conservation (b) Module de perte

Figure 4.6 — Calcul des modules de perte et de conservation du modéle de Maxwell sur
une gamme de fréquences plus large que celle utilisée pour I'identification.
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Dans le cas du PC, I'identification sur la gamme compléte de fréquence de I’essai DMA
ne fonctionne pas. En effet, on constate que les modules (E’, E”) du modéle de Maxwell
ne reproduisent pas le comportement visco-élastique observé expérimentalement (Figures
4.7a et 4.7b). Afin de palier & ce probléme numérique, nous avons choisi de découper la
plage de fréquences en trois parties :

- 0,01-0,15Hz

- 0,23-8,4Hz

-~ 13,2-80 Hz
Une identification distincte sera réalisée pour chacune de ces gammes. Ce découpage a
été fait de facon a ce que sur une plage, les variations des modules soient reproductibles
a I'aide d’'un modéle de Maxwell tout en limitant le nombre de découpages.

20507 —H- Identiﬁcation sur toute la plage de fréquence a?ﬂ
o Identification sur trois plages de fréquence o

£
2000+
& |
Eﬂ > EI// //
19501, =
1900 : — : — : — : —
0,01 0,1 1 10 100
Fréquence (Hz)
(a) Module de conservation
1504 . o

-=— Identification sur toute la plage de fréquence
o Identification sur trois plages de fréquence

T —a——e—a5

\\'H\;Fﬁt/} 5 & —f— ——
0 T T T T T T T T T T T T
0,01 0,1 1 10 100
Fréquence (Hz)
(b) Module de perte

Figure 4.7 — Comparaison des modules de perte et de conservation entre les modéles de

Maxwell identifiés, sur une ou plusieurs plages, et les données expérimentales du grade
C0 a 120 °C.

Le modéle de Maxwell généralisé reproduit fidélement le comportement visco-élastique
de la matrice sur les deux derniéres plages (0,23-8,4Hz et 13,2-80Hz). Cependant, le
modéle identifié sur la premiére plage (0,01-0,15 Hz) ne permet pas de retrouver I’évolution
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du module de perte (Figure 4.7b). Nous avons donc une modélisation du comportement
visco-élastique de la matrice PC convenable sur la plage de fréquence 0,23-80 Hz. Pour
la matrice PC, le modéle de Maxwell ayant été identifié sur la plage de fréquences (0,23-
80 Hz), la modélisation du comportement des nano-composites a base de polycarbonate
sera donc limitée & la plage 0,23-80 Hz.

Une fois l'identification des paramétres du modéle de Maxwell réalisée, le comporte-
ment de la matrice dans I'espace de Laplace-Carson est connu (Equation 4.10). On peut
alors tracer ce comportement en fonction de p (courbes A0 et CO? Figure 4.8). Malgré
une identification sur deux plages quasiment continue dans l'espace temporel, I’évolution
du module Eo(p) du polycarbonate est continue.

- A0
| -=C0

0,1 1 10 100
P

Figure 4.8 — Module complexe dans 'espace de Laplace-Carson des grades A0 (PLA) et
Co (PC).

4.3.2 Prédictions du comportement des nano-composites

A partir du module E, (p) et en considérant que le coefficient de poisson de la matrice
est indépendant du temps, on peut déterminer le tenseur de rigidité de la matrice dans
Iespace de Laplace—Carson, @o(p). Afin que l'identification soit robuste, il est important
que la gamme de p considérée soit suffisamment large. En effet, il faut que sur cette gamme
les variations du module Eh"m(p) soient non-négligeables. Pour cela nous avons choisi les
p; tel que p; = w;, cela nous permet d’avoir une plage suffisament large pour obtenir une
identification robuste. Le modéle d’homogénéisation présenté & la figure 3.7 est ensuite
appliqué a chacun de ces points p;. On obtient alors une matrice homogénéisée dont on
peut déduire un module, ngm. Considérant les modules Egiom, il faut faire une nouvelle
identification en utilisant la fonction objectif .J, (Equation 4.15). On cherche le nombre de
branches, n,, du modéle de Maxwell et ses paramétres (E;, 7;) minimisant Jo. On peut alors
comparer la mesure faite en DMA sur les nano-composites avec les propriétés estimées
par les modéles. Nous présenterons également lors de ces homogénéisations le module
complexe E*. Ce module, plus adapté aux besoins de 'ingénieur, permet de rendre compte

2. AQ est la référence du poly(acide lactique) seul et CO est la référence du polycarbonate seul
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du comportement élastique et visco-élastique. Il est défini a partir de la déformation et
de la contrainte :

E*(w) = E' +i.E" (4.16)

ou E’, module de conservation, est la partie réelle de E*(w) et E”, module de conser-
vation, sa partie imaginaire.
Nous nous intéresserons a la norme de ce module :

E* =||E*(w)|| = VE? + E" (4.17)

Ce module permet de mettre en évidence le comportement visco-élastique a l'aide
d’une seule variable. On s’intéressera donc dans la suite de cette étude aux différents
modules calculables (E*, E' et E”). Le module complexe permettra de mettre en évidence
la capacité des modéles a rendre compte du comportement visco-élastique de fagon globale.
Le calcul des modules de conservation et de perte permet d’aller plus loin dans I’analyse,
en mettant en évidence la possibilité de représenter de maniére précise le comportement
des nano-composites. De plus, les modules de conservation et de perte ont un sens physique
permettant de faire des liens avec les observations micro-structurales faites dans la Partie
L.

Dans le cas du PLA, I'identification est faite sur I'ensemble des modules EAZDm. La
qualité de I'identification va dépendre du taux de charges. En effet, les valeurs du module
de perte E” sont plus faibles pour de faibles taux de charge ce qui, malgré une iden-
tification sur Eh"m(p), rend difficile sa détection. Les calculs d’homogénéisation réalisés
dans cette partie utiliseront les mémes paramétres morphologiques que ceux considérés
pour ’homogénéisation du comportement élastique (Chapitre 3). Ces paramétres ont été
mis en évidence a l'aide d’observations directes et indirectes (Chapitre 1). On présen-
tera indifféremment les grades A et B dans cette partie puisque leurs comportements
et les identifications nous ménent aux mémes conclusions. Les grades de matériaux qui
n’apparaissent pas dans le corps du texte sont présentés en Annexe E.1.

Dans le cas de taux de charges faibles (nano-composites A2 et B3), on constate que
les modéles permettent de suivre la tendance du module E* (Figures 4.9a et 4.10a). La
combinaison du modéle o-inclusion avec la borne de PCW, qui donne en élasticité les
propriétés supérieures de encadrement des données expérimentales (Chapitre 3), four-
nit une bonne estimation du module expérimental. LLe comportement expérimental en
hautes et basses fréquences présente deux plateaux, dans ces zones, 'utilisation de o et
U-inclusion en combinaison avec PCW permet d’encadrer les propriétés mesurées méme
si la combinaison de o-inclusion avec la borne de PCW fournit une meilleure estimation.

Si on s’intéresse aux propriétés visco-élastiques au travers des modules de conservation
E’ et de perte E”, on constate que les conclusions faites pour E* sont valables pour E’
(Figures 4.9b et 4.10b). En effet, de par sa définition (Equation 4.17) et la différence
d’ordre de grandeur entre E’ et E”, le module complexe est surtout influencé par E’. De
plus, les modéles rendent compte de 1’évolution du module de perte (Figures 4.9¢ et 4.10¢)
sans permettre d’encadrer ou de donner une estimation précise de la valeur de ce module.

En considérant un comportement visco-élastique, les modéles ont donc permis de diffé-
rencier une composante réelle, module de conservation, £’ et une composante imaginaire,
module de perte, E”. Cependant, le module de perte obtenu par 'homogénéisation sur-
estime le module expérimental, surtout en haute fréquence. Les modéles ne permettent
pas, pour de faible taux de charges, de tenir compte de la baisse de mobilité en haute
fréquence que 'on a observé expérimentalement au Chapitre 2.
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Figure 4.9 — Comparaison des modules complexe, de conservation et de perte homogénéisés
avec les données expérimentales du grade A2.
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Figure 4.10 — Comparaison des modules complexe, de conservation et de perte homogé-
néisés avec les données expérimentales du grade B3.
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Lorsque le taux de charges augmente, les variations du module complexe E* sont plus
importantes mais la zone de transition est moins prononcée (Figures 4.11a et 4.12a). Les
modéles, o- et U-inclusion combinés au modéle de PCW permettent alors d’encadrer les
propriétés £ sur I'ensemble de la gamme de fréquences considérée. Ainsi les modéles
suivent la tendance de E* tout en donnant un encadrement assez fin de ce module.

Si on décompose le module E* sur ces composantes réelle E' et imaginaire E”, on re-
marque que les modéles fournissent une bonne estimation. En effet, le module de conser-
vation expérimental est reproduit par les modéles (Figures 4.11b et 4.12b). De plus si
on considére le module de perte, les estimations suivent la tendance du module expéri-
mental (Figures 4.11c et 4.12¢). On a alors une trés bonne estimation du comportement
visco-élastique.

Dans le cas de ’¢lasticité, la combinaison de o-inclusion et de PCW donne la valeur
supérieure de I'encadrement du module de Young (Chapitre 3). En visco-élasticité, la
meilleure estimation du comportement des matériaux a base de PLA est aussi fournit par
la combinaison de o-inclusion avec PCW. Ce résultat est en accord avec les observations
faites au Chapitre 1 car dans le cas des grades A et B, les nano-plaquettes sont mieux
dispersées que dans le grade C et doivent conduire & de meilleures propriétés mécaniques.
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Figure 4.11 — Comparaison des modules complexe, de conservation et de perte homogé-
néisés avec les données expérimentales du grade B4.
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Figure 4.12 — Comparaison des modules complexe, de conservation et de perte homogé-
néisés avec les données expérimentales du grade A7.
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Le comportement visco-élastique du PC est assez différent de celui du PLA. On a vu
que l'identification a due étre réalisée uniquement sur une partie des fréquences de ’essai
de DMA, en scindant en deux la gamme considérée. Malgré cela I’évolution du module
E(p) du PC était continu sur I'ensemble des p; considérés (Figure 4.8). Partant de ce
constat et afin de réduire les temps de calculs, on fait une premiére identification des
paramétres du modéle de Maxwell sur E;}iom en considérant 'ensemble des p; ([1,46; 502]).
Les modéles permettent alors de rendre compte de I’évolution de E* (Figure 4.13a).

Dans le cas du PC, on constate que le modéle U-inclusion combiné au modéle de PCW
donne la meilleure estimation. L’utilisation de U-inclusion avec PCW donnait, dans le cas
de T'élasticité (Chapitre 3), la valeur inférieure de I'encadrement (Figure 4.13b). Or, les
observations faites au Chapitre 1 (TEM), ont montré que de tous les grades (A, B et C),
le grade C possédait les empilements les plus grands. La taille de ces empilements indique
une moins bonne dispersion des nano-plaquettes et donc probablement des propriétés
mécaniques macroscopiques moins intéressantes. Il est donc normale que 1'utilisation de
U-inclusion avec PCW fournisse la meilleure estimation.

Si on décompose le comportement homogénéisé pour observer les modules de conser-
vation et de perte, le module de conservation est bien estimé a ’aide de la combinaison
U-inclusion et PCW (Figure 4.13b). Cependant, Pestimation du module de perte dans
le cadre de cette identification, sous-estime les valeurs et ne permet pas de retrouver
la tendance de ce module (Figure 4.13¢) ce qui pourrait alerter sur lidentification du
comportement visco-¢élastique seulement & partir de la norme du module complexe E*.
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Figure 4.13 — Comparaison des modules complexe, de conservation et de perte homogé-
néisés sur la plage de p; compléte avec les données expérimentales du grade C2.
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Afin d’améliorer les estimations du comportement visco-élastique, essentiellement E”,
nous allons adopter la méme philosophie que pour I'identification du comportement de la
matrice du polycarbonate (Figure 4.7). Ainsi, on réalise deux identifications sur chacune
des plages ou ont été calculés les modules ng’m :

— p € [1,46;53]

— p € [83;502]

Dans ces conditions d’identification, on améliore les estimations des modules E* (Fi-
gures 4.14a et 4.15a) et E' (Figures 4.14b et 4.15b). Mais cette identification permet
surtout une meilleure estimation de module de perte E” (Figures 4.14c et 4.15¢). En ef-
fet, les modéles permettent, dans ces conditions, de retrouver la tendance du module de
perte tout en ayant une bonne estimation des valeurs de ce module. Dans le cas du PC
nano-renforcé, on a constaté dans le Chapitre 2 que I’évolution des propriétés mesurées
sur la gamme de fréquences des essais DMA est beaucoup plus linéaire que dans le cas des
grades A et B. La qualité de I'estimation des modules E*, E’ et E” est donc indépendante
du taux de nano-plaquettes (Figures 4.14 et 4.15).
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Figure 4.14 — Comparaison des modules complexe, de conservation et de perte homogé-
néisés sur la plage de p; scindée en deux avec les données expérimentales du grade C2.
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néisés sur la plage de fréquence scindée en deux avec les données expérimentales du grade
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Les essais de diffraction de Rayons-X a température ambiante ont permis de montrer
une augmentation de la distance interfoliaire d (Section 1.2.2). Les mémes observations, en
faisant varier la température (Section 1.2.2), nous ont permis de prouver l'intercalation
de phase polymérique et cela grace a I'apparition de température de transition li¢es a
des changements dans la matrice polymeére. Il faudrait donc utiliser la méme démarche
d’homogénéisation avec trois phases au lieu de deux actuellement. Le PC étant amorphe,
on peut supposer qu’en présence de charge et a cause du confinement des chaines entre
ces derniéres, une réorganisation moléculaire prends naissance dans ’espace interfoliaire.
Dans le cas du PLA, il peut s’agir d’une phase cristalline ou d’une phase amorphe confinée.
Néanmoins, pour faire ce calcul il faut connaitre le comportement de cette troisiéme phase
située dans I’espace interfoliaire & la température considérée pour I’homogénéisation visco-
élastique (50°C pour le PLA ou 120°C pour le PC). Il faudrait de plus connaitre la
répartition et la distribution de cette troisiéme phase afin de l'intégrer dans un schéma
d“’homogénisation a trois phases.

Dans le cas du PLA, des essais de DSC ont permis de montrer un changement du taux
de cristallinité (X.) en présence des nano-charges. Le taux de cristallinité passe ainsi de
5% pour la matrice seule a 14% pour les nano-composites. Ce taux de cristallinité est
complétement indépendant de la fraction volumique de nano-plaquettes dans le matériau.
Des tests DMA ont donc été menés sur des éprouvettes de PLA seule préalablement
cristallisée & un taux de cristallinité de 14%. Cette cristallisation est réalisée en plagant
les éprouvettes dans un four a 90°C pendant un temps fixé (dépendant de la vitesse de
cristallisation). On controéle ensuite le taux de cristallinité des éprouvettes par DSC avant
de les tester en dynamique a 50 °C. On constate alors que le comportement visco-élastique
de la matrice a 50 °C est trés peu affecté par la présence de cette phase cristalline (Figure
4.16). En supposant que dans les nano-composites la phase cristalline se trouve dans la
matrice amorphe, nous avons considéré ce nouveau comportement mesuré comme étant
celui de la matrice dans les modéles d’homogénéisation. On peut alors conduire la méme
démarche d’homogénéisation en visco-élasticité pour estimer les propriétés visco-élastiques
des nano-composites. On constate que la prise en compte de cette phase cristalline dans
la phase amorphe ne permet pas une meilleure estimation des propriétés (Figure 4.17).
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Figure 4.16 — Module complexe de la matrice PLA avec un taux de cristallinité de 5 ou
14%
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Figure 4.17 — Comparaison des modules complexe, de conservation et de perte homogé-

néisés pour le grade A7 en considérant le comportement de la matrice PLA cristallisée a
14% et a 5% (présenté figure 4.12a).
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Les estimations ne sont donc pas améliorées par la considération d’une phase cristalline
qui modifierait les propriétés de la matrice. Il faut s’intéresser a la nature de la phase
polymére qui se trouve dans I'espace interfoliaire. En effet, la faible distance entre deux
plaquettes et la présence d’un modifiant sur les nano-plaquettes, peuvent conduire & un
changement local des propriétés de la matrice (qu’elle soit semi-cristalline ou amorphe).
Pour améliorer les estimations, il faudrait donc connaitre la nature exacte de cette phase et
comprendre les liens (chimiques) qui existent entre les renforts et les chaines polymeéres. De
plus, pour utiliser ces informations dans les modéles, il faudrait avoir accés aux propriétés
élastiques et visco-élastiques de cette phase confinée.

Les modéles multi-échelles présentés dans ce travail permettent donc, en tenant compte
de la micro-structure, d’estimer le comportement visco-élastique de nano-composites. En
effet, on a constaté qu’ils permettent d’encadrer les modules complexe et de conserva-
tion (Figures 4.11b et 4.12b) et que 'on obtient une bonne estimation de I’évolution de
leurs comportements. Dans aucun des cas considérés nous n’avons pu encadrer le mo-
dule de perte. Cependant, pour des valeurs suffisamment élevées de ce module (taux de
charges élevé), nous obtenons une bonne estimation de 'évolution du comportement (Fi-
gures 4.11c et 4.12¢). On a montré que dans le cas o la plage de fréquences considérée
ne permet pas une bonne représentation par le modéle de Maxwell, scinder la plage de
fréquences pour faire plusieurs calculs d’homogénéisations distincts, permet d’obtenir de
bonnes estimations des modules de perte et de conservation des nano-composites (Figure
4.14b et 4.14c).
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4.4 Récapitulatif

Dans ce dernier chapitre, nous avons abordé le probléme de ’homogénéisation visco-
élastique des nano-composites. Nous avons, dans un premier temps, présenté les mo-
déles permettant de reproduire le comportement des thermoplastiques chargés, puis les
méthodes numériques nécessaires a la résolution de ce probléme dépendant du temps.
En effet, I'utilisation de la transformée de Laplace—Carson a permis d’exprimer le pro-
bléme visco-élastique sous la forme d’un probléme élastique équivalent. L’étape suivante
a consisté a exprimer les variables visco-élastiques dans I'espace temporel & 'aide de la
méthode des données multiples (algorithme d’identification).

L’identification du modéle de Maxwell pour représenter le comportement visco-élastique
des matrices polymeéres seules, PLA et PC, a d’abord été effectuée. Dans le cas du PLA,
cette identification a été faite sur toute la gamme de fréquences de 'essai de DMA.
Dans le cas du PC, il a fallu réduire la gamme considérée et la scinder afin d’avoir une
bonne représentation du comportement visco-élastique de cette matrice. En considérant
les modéles rhéologiques identifiés nous avons pu faire I’homogénéisation dans I'espace de
Laplace—Carson a I’aide des modéles micro-mécaniques.

Pour le PLA, les modéles ont permis d’obtenir une bonne estimation du module
complexe E* et donc du comportement visco-¢lastique globale. L’utilisation de o- et U-
inclusion a permis d’encadrer le module expérimental £’ sur ’ensemble de la gamme de
fréquences. De plus, la décomposition par un module de conservation £’ et un module de
perte E” montre que 'on a, d’une part une bonne estimation des valeurs et de I’évolution
du module de conservation et d’autre part une bonne estimation de la tendance du module
de perte. Dans le cas des grades A et B, les nano-plaquettes sont assez bien dispersées
dans la matrice, ainsi la meilleure estimation des modules complexe et de conservation est
donnée par la valeur supérieure de ’encadrement, donc par la combinaison de o-inclusion

avec PCW.

Dans le cas du polycarbonate, le comportement de la matrice a été décrit en scindant
en deux parties la gamme de fréquences considérée. Deux fagons d’identifier les propriétés
homogénéisées peuvent donc étre appliquées, soit faire une seule identification sur tous
les points de calculs p; de 'espace de Laplace—Carson, soit s’inspirer de ce qui a été fait
pour la matrice et scinder en deux parties l'identification. La premiére méthode fournit
une bonne estimation des propriétés sur I’ensemble de la gamme de fréquences pour les
modules complexe E* et de conservation E’. Cependant, cette identification ne permet
pas une bonne estimation du module de perte. La seconde méthode permet une bonne
estimation des valeurs et de la tendance du module de perte E” tout en conservant une
bonne estimation des modules complexe et de conservation. Dans le cas du polycarbonate,
la meilleure estimation est fournie par la combinaison de U-inclusion avec PCW. En effet,
dans le Chapitre 1 on a montré que dans le grade C les nano-plaquettes étaient moins
bien dispersées que dans les grades A et B ce qui conduits a des propriétés moindres.

Les observations faites a l'aide de la diffraction des Rayons-X (détecteur WAXS) en
faisant varier la température ont permis de mettre en évidence la présence d’une troisiéme
phase. Dans le cas du PLA, cette phase pourrait étre la phase cristalline. Des essais
de DSC ont montré un léger changement du taux de cristallinité en présence de nano-
plaquettes. Les propriétés visco-élastiques de nano-composites ont été estimées en utilisant
en entrée des modéles le comportement visco-élastique d’une matrice de PLA cristallisée.
On constate que les estimations ne sont que légérement améliorées, ce qui permet de
conclure que la phase cristalline présente dans les nano-composites a base de PLA n’est
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surement pas mélangée a la matrice mais plutot a proximité (ou entre) les nano-plaquettes.
En effet, dans le schéma actuel nous avons considéré le comportement de la matrice
polymére composée de la phase cristalline et de la phase amorphe dans une modélisation
a deux phases (polymére et nano-charges). En considérant une modélisation a trois phases
(amorphe, cristalline et nano-charges), on peut alors localiser la phase cristalline prés des
plaquettes dans le schéma d’homogénéisation. Cependant, la mise en place de nouvelles
techniques d’observation est alors nécessaire pour justifier la considération d’une telle
morphologie.

Pour tous les matériaux étudiés, les modéles permettent une bonne estimation du
comportement visco-élastique au travers du module complexe E*. De plus, les modéles
permettent une bonne différenciation du comportement élastique E’ et visco-élastique E”
dans le cadre de la visco-élasticité linéaire en tenant compte de la micro-structure des
matériaux étudiés.
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L’objectif de cette étude était de mettre en évidence les liens qui existent entre la
morphologie d’un polymére nano-renforcé et ses propriétés mécaniques macroscopiques.
La mise en évidence de ces liens a permis de prédire les propriétés macroscopiques de
matériaux nano-renforcés a l'aide d’un schéma d’homogénéisation enrichi de paramétres
micro-structuraux. Afin de comprendre et de caractériser 'influence de la micro-structure
sur les propriétés mécaniques, les nano-composites ont dans un premier temps été observés
a l'aide de différentes techniques donnant accés a une caractérisation multi-échelles de la
morphologie et aux propriétés mécaniques des matériaux fabriqués pour cette étude. Les
paramétres physiques décrivant la morphologie des polyméres nano-renforcés de 'étude
ont ensuite été utilisés comme données d’entrée d’une modélisation multi-échelles. Le
schéma d’homogénéisation mis en place dans cette étude a pour objectif de prédire les
propriétés élastiques et visco-élastiques de polyméres nano-renforcés en tenant compte des
micro-structures particuliéres des nano-composites.

Lors de cette étude, différentes matrices polyméres ont été utilisées : le poly(acide
lactique) (polymeére semi-cristallin) et le polycarbonate (polymére amorphe) ainsi que
deux types de nano-plaquettes d’argile modifiées : Cloisite30B et Cloisite93A. Les nano-
plaquettes de type Cloisite30B sont plus compatibles avec les matrices utilisées que les
nano-plaquettes de type Cloisite93A. Cette différence de compatibilité a permis de mettre
en évidence I'influence de ce paramétre mais également d’avoir accés a une plus grande va-
riété de micro-structures. En effet, les polymeéres renforcés de nano-plaquettes présentent
plusieurs types de morphologie (agrégée, intercalée et exfoliée) mettant en jeu différents
ordres de grandeurs. Afin d’avoir une description multi-échelles de la micro-structure, dif-
férentes techniques expérimentales ont été mises en place (Chapitre 1). Le Microscope
Electronique & Transmission (TEM) a permis de caractériser la taille des empilements
de plaquettes dans la matrice polymére. Tous les matériaux de cette étude sont effecti-
vement des nano-composites puisque la taille des empilements était au plus de quelques
dizaines de nanométres. Pour caractériser I’organisation des nano-plaquettes au sein méme
de 'empilement, la diffraction des Rayons-X (XRD) s’est avérée étre 1'outil adéquat puis-
qu’elle a permis par une observation indirecte de caractériser des longueurs inférieures
aux nanomeétres.

L’utilisation de différents types de nano-plaquettes combinée aux observations TEM,
a permis de montrer 'importance de la compatibilité entre les renforts et la matrice.
En effet, une charge compatible (Cloisite30B) avec la matrice polymére implique des
tailles d’empilements plus faibles et donc une micro-structure plus exfoliée que dans le cas
d’une charge moins compatible (Cloisite93A). Cet effet de la compatibilité sur la micro-
structure a également été confirmé a une échelle inférieure. L’utilisation de la diffraction
des Rayons-X a montré que la distance entre les plaquettes augmentait beaucoup plus
dans le cas de nano-plaquettes compatible avec la matrice polymeére. Cela signifie que
plus de chaines polyméres se sont insérées dans 'espace interfoliaire dans le cas de la
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compatibilité plaquette—matrice. Les résultats de ces deux techniques de caractérisation
n’ont pas montré d’effet de la fraction volumique de renforts sur les caractéristiques de la
micro-structure.

Afin de mieux caractériser la morphologie, la diffraction des Rayons-X a été mise
en place en faisant varier la température de ’échantillon. Ce type d’essai a permis de
caractériser les interactions entre les renforts et la matrice. Nous avons ainsi pu confirmer
la présence de chaines polymeéres dans I'espace interfoliaire. En effet, les essais de XRD
a température ambiante ont montré une augmentation de la distance entre plaquettes
dans les nano-composites mais ces essais ne permettent pas de confirmer la présence
de polymére dans cet espace. La variation de la température lors de l'essai permet de
détecter les températures de transition propre & la matrice polymére et ainsi de confirmer
la présence d’une phase polymeére dans I’espace interfoliaire. De plus, ’étude d’un polymeére
amorphe (polycarbonate) a mis en évidence la présence d’une nouvelle température de
transition uniquement en présence de nano-plaquettes. Cette nouvelle transition peut étre
due au confinement des chaines entre les plaquettes dans I'espace interfoliaire.

Dans I'intention de lier les caractéristiques morphologiques a des effets macroscopiques,
les matériaux ont été caractérisés mécaniquement (Chapitre 2). Dans un premier temps
le domaine élastique linéaire a été étudié au travers du module de Young. La présence
des nano-plaquettes montre une augmentation nette de ce module par rapport a celui
de la matrice seule. On peut, en effet, atteindre une augmentation du module de Young
de 35 % pour un taux massique de MMT de seulement 5%. En utilisant les observations
morphologiques et les propriétés mécaniques, on constate une corrélation forte entre la
taille des empilements (mesuré par TEM) et les valeurs de module de Young. En effet, une
faible valeur de 1’épaisseur du paquet de plaquettes (bonne dispersion) conduit & un mo-
dule de Young élevé contrairement a une épaisseur importante de ’empilement (mauvaise
dispersion) qui conduit & un module de Young faible. Il apparait donc judicieux de tenir
compte de la morphologie du matériau dans I'estimation de ces propriétés mécaniques.

Les polymeéres ne présentent généralement pas un comportement purement élastique
mais plutdt thermo-visco-élastique. Dans ’objectif d’étudier I'effet des nano-charges sur
le comportement visco-élastique des matériaux, ceux-ci ont été testés a différentes tem-
pératures et différentes vitesses de sollicitation. Le comportement visco-élastique peut
étre représenté a l'aide de deux modules. Le module de conservation E’ représente la
partie élastique du comportement globale. Le module de perte E” représente la partie
visco-élastique de ce comportement. Il est également possible de considérer un module
plus intéressant pour l'ingénieur, le module complexe. Ce module est une combinaison
des modules de conservation et de perte, permettant ainsi de représenter le comporte-
ment visco-élastique & 1’aide d’un seul module. A température ambiante, la dépendance
au temps n’est pas assez marqué, seuls les résultats a une température proche de la
température de transition vitreuse ont été considérés dans ’étude. Dans ce cas, en pré-
sence des nano-charges, le comportement est considérablement modifié. Pour le module
de conservation E’; outre une augmentation en fonction du taux de charges, on constate
Iapparition, pour ce module, de deux plateaux en basses et hautes fréquences avec une
zone de transition entre ces deux plateaux. De plus, I’évolution du module de perte E”
est modifié par la présence des nano-plaquettes sans toutefois montrer de dépendance a
la fraction volumique de renforts.

Les nano-plaquettes modifient donc le comportement élastique mais également visco-
élastique des nano-composites. Il apparait donc important que le schéma d’homogénéisa-
tion mis en place permette de prédire ces deux types de comportements.
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La modélisation qui a été proposée dans ce travail (Chapitre 3) s’appuie sur deux
approches. Tout d’abord les modéles hybrides, habituellement appliqués aux polyméres
semi-cristallins, permettent de prendre en compte un sandwich bi-couches puis de calculer
les propriétés macroscopiques d’un agrégat de ces sandwiches orientés aléatoirement. Dans
le cas des polymeéres semi-cristallins, ces modéles permettent de rendre compte du lien
entre une lamelle cristalline et la phase amorphe. Dans notre cas, les nano-plaquettes
d’argile ayant un ordre de grandeur similaire aux lamelles cristallines, ils permettront
de lier les plaquettes a la matrice les juxtaposant. La deuxiéme approche, basée sur le
probléme de I'inclusion d’Eshelby, est la borne de Ponte-Castaneda et Willis. Cette borne
permet d’estimer les propriétés macroscopiques d’un milieu contenant des inclusions en
considérant la forme et la distribution spatiale de ces inclusions dans la matrice.

Le schéma d’homogénéisation qui a été mis en place dans cette étude a pour objectif de
prédire les propriétés macroscopiques du nano-composite considéré en tenant compte de
sa micro-structure, I’étude expérimentale ayant montré I'importance de celle-ci. Les deux
approches ont donc été combinées afin que le schéma global soit enrichi des données mor-
phologiques mesurées. On prend ainsi en compte au sein de ’empilement, une plaquette
seule avec la matrice qui la juxtapose. Puis 'utilisation des modéles hybrides permet
de calculer les propriétés d’'un empilement de ces sandwiches. Enfin, 'utilisation de ces
propriétés permettant de définir une inclusion (mécaniquement et géométriquement), la
borne de Ponte-Castaneda est appliquée afin de prédire le comportement macroscopique
du nano-composite.

Dans un premier temps, ce schéma a été appliqué afin de prédire les propriétés mé-
caniques élastiques (Module de Young) des nano-composites (Chapitre 3). Une premiére
étude comparant les prédictions a des données de la littérature a montré que les prédic-
tions étaient dépendante de la micro-structure considérée. La modélisation a également
permis de détecter des matériaux moins bien exfoliés (propriétés mécaniques plus faible)
parmi un ensemble de matériaux ayant la méme tendance.

Dans un second temps, les données morphologiques déterminées dans ce travail ont été
utilisées comme données d’entrées dans le schéma d’homogénéisation de sorte qu’aucun
parameétre ne soit choisi par I'opérateur lors des calculs. On constate que cette approche
permet, grace au couplage entre les modéles hybrides (o- et U-inclusion) et la borne de
Ponte-Castaneda et Willis, d’encadrer les données expérimentales (Module de Young) des
matériaux de I’étude. De plus, la variété de morphologie des matériaux de I’étude a permis
de montrer que ce schéma d’homogénéisation fournit une bonne estimation des propriétés
sur une large gamme de micro-structures contrairement a ’approche standard n’utilisant
que la borne de Ponte-Castaneda et Willis.

Si I'on considére le comportement visco-élastique des nano-composites, le probléme
posé est dépendant du temps (Chapitre 4). Cette dépendance rend sa résolution difficile.
Un des moyens de remédier a cela est d’exprimer ce probléme sous la forme d’un probléme
élastique équivalent. Pour ce faire, le probléme a été exprimé dans l’espace de Laplace—
Carson de facon & le résoudre en élasticité dans cet espace. L’expression du probléme
dans cet espace nécessite tout d’abord d’avoir une expression continue (sous forme d’une
fonction dépendante de la vitesse de sollicitation) des modules de conservation E’ et de
perte £”. Les données fournies par les essais en dynamiques étant discrétes, il a donc été
choisi d’identifier un modéle rhéologique (modéle de Maxwell généralisé) représentant le
comportement visco-¢lastique de la matrice. Une fois le comportement visco-élastique de
la matrice identifié, il a été exprimé dans ’espace de Laplace—Carson afin que le schéma
d’homogénéisation déja mis en place en élasticité linéaire puisse étre appliqué. Cela a
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permis d’obtenir les propriétés homogénéisées dans l'espace de Laplace—Carson (donc
indépendantes du temps). Suite & une nouvelle identification d’un modéle rhéologique
sur les données homogénéisées, le comportement visco-élastique macroscopique du nano-
composite a pu étre exprimé sous la forme d’un module de conservation E’ et d’'un module
de perte E”. I’étude a également porté sur le comportement du module complexe E* car
il est adapté aux besoins de I'ingénieur et permet de rendre compte du comportement
visco-élastique.

Les paramétres morphologiques déterminés au Chapitre 1 ont de nouveau été utilisés
dans le schéma d’homogénéisation du comportement visco-élastique. Le comportement
homogénéisé a ensuite été comparé au comportement expérimental observé au Chapitre
2. Les estimations obtenues dans ces conditions ont fourni une bonne estimation des
valeurs et de I’évolution du module complexe E* sur la plage de fréquences des essais
expérimentaux. De plus, l'identification qui a été effectuée a permis de différencier les
parties réelles £’ et imaginaire E” du comportement visco-élastique ce qui conduit a
une bonne estimation des valeurs et de la tendance de ces modules. Le contraste entre
les modules E’ et E” rend parfois difficile I'identification du module de perte. On a pu
constater que la qualité de 'estimation était liée au taux de charges et donc au contraste
entre les modules (lorsque le taux de charges augmente le contraste augmente).

Ce travail a permis de mettre en évidence 'influence de la micro-structure (& I'échelle
nano-métrique) sur le comportement macroscopique dans le cas de polymeéres renforcés de
nano-plaquettes. Suite & une caractérisation (mécanique et morphologique) multi-échelles,
un schéma d’homogénéisation a été construit. Ce schéma permet, en tenant compte de la
micro-structure, de prédire les propriétés mécaniques dans le domaine élastique linéaire
et visco-élastique linéaire.

Perspectives

Ce travail ouvre de nombreuses voies d’exploration pour mieux comprendre les nano-
composites. Tout d’abord, les modéles ont permis de prendre en compte des paramétres
représentants la micro-structure a différentes échelles (la taille (a3) et la distribution
spatiale des agrégats, la distance interfoliaire dy). Cependant, ces paramétres n’ont été
pris en compte qu’au travers de leurs moyennes. Une prise en compte de la distribution
statistique de ces parameétres permettrait d’enrichir encore les modéles en intégrant des
effets stochastiques des paramétres mesurés dans le schéma d’homogénéisation.

Ensuite, il serait intéressant de caractériser mécaniquement la phase polymére confinée
entre les plaquettes au sein de 'agrégat. Cette caractérisation pourrait, d'une part étre
expérimentale en passant par la fabrication de films minces et, d’autre part numeérique
en s’appuyant sur la modélisation en dynamique moléculaire permettant de caractériser
le lien entre la chaine polymére et une plaquette. Cela implique de mieux comprendre les
liens entre les renforts et la matrice (compatibilité...).

Dans le cas de matrices semi-cristallines, la localisation de la phase cristalline (proche
ou non des plaquettes) permettraient de mieux comprendre et anticiper les liens entre les
renforts et la matrice. La localisation de cette phase permettrait également d’adapter les
propriétés des phases polyméres dans le schéma d’homogénéisation.

Dans ce travail, nous nous sommes intéressés au comportement élastique et visco-
élastique. Cependant, les données récoltées a l'aide de la Diffraction des Rayons-X en
température sont trés riches et pourraient servir de base au développement d’une modé-
lisation intégrant la thermique et ainsi modéliser le comportement thermo-élastique voir
thermo-visco-élastique.
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De plus, dans ce travail nous avons montré le lien qui existe entre la micro-structure
et les propriétés macroscopiques mais, ’étude n’a pas permis de mettre en évidence un
effet de taille. On peut se poser la question : y a-t-il une taille limite de renforts & partir
de laquelle I'effet renforcant des inclusions devient plus important 7 Cette question qui est
apparue pendant ce travail (en partie au travers du confinement de la matrice entre les
plaquettes) va étre discutée dans les travaux de thése de Adoté Situ Blivi qui débute au
sein du laboratoire.

A plus long terme, I’étude et la compréhension des liens forts entre la micro-structure,
les propriétés macroscopiques et le procédé d’élaboration devraient permettre de fabriquer
des nano-composites intelligents parfaitement adaptés a I'application souhaitée. La mise
en place d'une modélisation efficace prenant en compte les particularités de la micro-
structure devrait également permettre un développement & moindre frais de ces nouveaux
matériaux.
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Annexe A

Compléments a I'introduction

A.1 Configuration des vis de mélanges (Eurolab16)

L’extrudeuse posséde cing zones controlées en température, plus I'extrémité de I'ex-
trudeuse (Die) contrdlée aussi en température (Figure A.2). A I'intérieur de ce profil on
trouve deux vis co-rotatives. Ces vis permettent de convoyer le polymeére et les charges
jusqu’a la sortie de I'extrudeuse (Die). Elles sont composées de plusieurs éléments, des
modules de convoyage (extrusion screw, feed screw) et des piéces de mélange (mizing ele-
ment). Dans les zones de mélange on peut gérer le cisaillement en modifiant 'angle entre
deux ailettes consécutives : 30°, 60°et 90°(Figures A.1).

(a) F30° (b) F60° (c) F90°

Figure A.1 — Choix de I'angle entre deux ailettes de cisaillement consécutives.
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Figure A.2 — Configuration des vis de mélanges de 'extrudeuse et définition des zones de chauffage.
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Compléments au chapitre 1

B.1 Histogrammes des mesures TEM

Comme cela a été expliqué dans le Chapitre 1, 'analyse de la taille des empilements
nous montre que la moyenne est une valeur représentative de la taille des empilements
pour I'ensemble des matériaux de I'étude (Figures B.1, B.2 et B.3).
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Figure B.1 — Histogrammes des mesures de a3(T'EM) du grade C.
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Figure B.2 — Histogrammes des mesures de a3(TEM) du grade A.
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B.2 Observations XRD en fonction de la température

Dans le cas de nano-composites a base de PLA, on constate que contrairement a la
matrice seule, les nano-composites ne présentent pas de température de transition sur
les observations WAXS (Figures B.4 et B.6). Cependant, comme cela a été montré, cette
température de transition est présente sur les observations MAXS (Figures B.5 et B.7).
On peut donc conclure que la transition est visible & une échelle différente dans le cas des
nano-composites que dans le cas de la matrice seule.

Dans le manuscrit seuls deux nano-composites sont présentés, cependant on constate
que ces conclusions sont vraies pour tous les matériaux des grades A et B.
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Figure B.4 — Evolution de l'aire du pic amorphe en WAXS en fonction de la température
dans le cas du grade A.
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Figure B.5 — Evolution de 'aire du pic du nano-charge en MAXS en fonction de la tem-
pérature dans le cas du grade A.
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Figure B.6 — Evolution de I'aire du pic amorphe en WAXS en fonction de la température
dans le cas du grade B.
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Figure B.7 — Evolution de 'aire du pic du nano-charge en MAXS en fonction de la tem-
pérature dans le cas du grade B.
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Dans le cas du PC, on remarque deux températures de transition sur les observations
WAXS (Figure B.8) autour de 145 °C et 180 °C. Cependant, une troisiéme température,
environ 160 °C, est visible sur les observations MAXS pour les grades C3 et C5 (Figure
B.9). Cela signifie qu’on est présence d’une nouvelle phase qui a des longueurs caractéris-
tiques de l'ordre de grandeur de la distance entre plaquettes au sein des empilements.
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Figure B.8 — Evolution de I'aire du pic amorphe en WAXS en fonction de la température
dans le cas du grade C.
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pérature dans le cas du grade C.
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Compléments au chapitre 2

C.1 Comportement visco-élastique des grades A et B

Dans le Chapitre 2, pour plus de clarté, seuls certains résultats ont été présentés.
On a constaté que 'effet visco-élastique n’est pas trés prononcé a température ambiante
(Figures C.1 et C.2). En analysant les données a une température proche de la température
de transition vitreuse, on constate que les modules E’ et E” changent de comportement
avec la présence des nano-renforts. On constate aussi que plus le taux de charges augmente
plus le module de conservation est élevé. Les données en température qui sont présentées
ici sont comparées aux estimations des modéles analytiques au Chapitre 4. Les points de
mesures ne sont pas représentés sur les graphes suivants pour éviter de les surcharger.

5500,

1 1
Fréquence (Hz) Fréquence (Hz)

(a) Module de conservation a 30 °C (b) Module de conservation a 50 °C

8,01 0,1 1 10 100 8,01 0,1 1 ;l;)’ - — 100
Fréquence (Hz) Fréquence (Hz)
(c) Module de perte a 30 °C (d) Module de perte a 50 °C

Figure C.1 — Module de perte et de conservation pour le grade A en fonction de la fréquence
a 30 °C et 50 °C.
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Figure C.2 - Module de perte et de conservation pour le grade B en fonction de la fréquence

a 30 °C et 50 °C
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Compléments au chapitre 3

D.1 Tenseur d’Eshelby

Les expressions des composantes du tenseur d’Eshelby (S¢") [Mura, 1987| sont rappe-
lées ici, dans le cas d’une inclusion sphérique D.1 et dans le cas d’une inclusion sphéroidale

aplatie (a1 = ay < az) D.2:

Sesh 7—5v
esh _ et
S (1) (i, 4)iz € [1,3], (D.1)
S = masy i)z €13
2ra2a a as a2\l
h= I = 2 {eos™(2) - 21— 5)4:
13 =4m — 2]1,
ha=ln =l = 3~ }hs = & - 7,
Ly = I = ((Il a2))7
az 1
[33 ;;r 2]—137 (D2)
Sesh Sesh Sesh
igkl — ]Zkl zglk?
Sgih = m ail + 3 ( )11,
St = sy Ble — sl
Siiks = 87”;1,)0:2;113 - %h,
es a +a
Sty = Tox(1=r) u)ll? + 167r(1 y) (11 + I2)

avec ai, as et az les dimensions de l'inclusion (Figures 3.2) et v le coefficient de Poisson

de la matrice.
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Annexe E

Compléments au chapitre 4

E.1 Homogénéisation en visco-élasticité

Dans le Chapitre 4 nous avons montré que, dans le cas du PLA, plus le taux de charges
augmente plus 'estimation du module de perte est de bonne qualité. Pour de faibles
taux de charges les modéles permettent de prédire I’évolution du module de conservation
(Figures E.la, E.2a et E.4a). Puis, lorsque le taux de charges augmente, les modéles
permettent de retrouver I’évolution et d’encadrer le module de conservation des nano-
composites (Figures E.3a, E.5a).

—A1 +—Al
4000, < g-inc+PCW(fs=27%, n=4) ‘*%llrlll%ig%vv\(l((?fzgj{% r:lill))
= U- <=27%, n=

-~ U-inc+PCW (fs=27%, n=4)

8,01 0,1 1 10 100 8,01 0,1 1 10 100
Fréquence (Hz) Fréquence (Hz)
(a) Module de conservation (b) Module de perte

Figure E.1 — Comparaison des modules de perte et de conservation homogénéisés avec les
données expérimentales de Al
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i ; T
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Figure E.2 — Comparaison des modules de perte et de conservation homogénéisés avec les
données expérimentales du grade A4
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A5
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Figure E.3 — Comparaison des modules de perte et de conservation homogénéisés avec les
données expérimentales du grade A5
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Figure E.4 — Comparaison des modules de perte et de conservation homogénéisés avec les
données expérimentales du grade B2
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Figure E.5 — Comparaison des modules de perte et de conservation homogénéisés avec les
données expérimentales du grade B7
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Dans le cas du PC, comme cela a été montré pour le grade C3, on constate que les
modéles donnent une bonne estimation des deux modules (E’ et E”) a condition de réaliser
’homogénéisation en deux fois (Figures 4.15b et 4.15¢) plutdt que sur toute la plage de
fréquences de l'essais de DMA (Figures E.6a et E.6b).
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Figure E.6 — Comparaison des modules de perte et de conservation homogénéisés sur la
plage de fréquences compléte avec les données expérimentales du grade C5.
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