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Résumeé

Cette these a  pour objectif dexploiter une gamme de
thermoplastique/thermodurcissable a base de polyoléfines et en particulier le
polypropyléne (PP). Deux types de systémes thermodurcissables ont été retenus : un
systéme type époxy/amine et un systéme époxy/durcisseur phénolique, compatibilisés
avec la phase thermoplastique par un polypropyléne greffé anhydride maléique (PP-g-
MA). Le but de ce travail de thése est de comprendre les mécanismes de réaction et
leurs avancements au cours de I'étape de dispersion dans la matrice polyoléfine pendant
I'opération d’extrusion réactive ainsi que le lien entre morphologies finales obtenues,
les propriétés macroscopiques, en particulier mécaniques, et la cristallinité du matériau.
Pour ce faire, les principaux axes a développer sont tout d’abord, I’étude compléte des
systémes thermodurcissables et leur réaction en présence de PP hors extrusion (déduire
des tendances, des mécanismes de compréhension pour pouvoir les généraliser) ainsi
que I'étude de la miscibilité des différents systéemes. De plus, nous avons transposé ces
observations au matériau extrudé. Par la suite, une étude compléte de ce matériau nous
a permis de relier morphologie, propriétés mécaniques et apparition d’'une nouvelle
phase cristalline B grace a la création in situ de thermodurcissable. Finalement,
I"utilisation de ce nouveau matériau développé dans des composites renforcés fibres de

verre, s’est avérée étre une excellente solution pour la tenue au fluage.



Abstract

This thesis aims to exploit a range of thermoplastic / thermosetting based on
polyolefins and in particular polypropylene (PP). Two types of thermosetting systems
were selected: an epoxy / amine type system and an epoxy / phenolic hardener system,
compatibilized with the thermoplastic phase by a polypropylene grafted with maleic
anhydride (PP-g-MA). The purpose of this thesis work is to understand the reaction
mechanisms and their advancements during the step of dispersion in the polyolefin
matrix during the reactive extrusion as well as the link obtained between final
morphologies, the macroscopic properties, in particular mechanical, and the crystallinity
of the material. In order to do this, the main axes to be developed are, first of all, the
complete study of thermosetting systems and their reaction in the presence of PP
outside extrusion (deducing trends, understanding mechanisms to be able to generalize
them) as well as the study of the miscibility of the different systems. In addition, we
have transposed these observations to the extruded material. Subsequently, a complete
study of this material allowed us to link morphology, mechanical properties and the
appearance of a new crystalline B-phase thanks to the in situ creation of thermosets.
Eventually, the use of this new material developed in fiberglass reinforced composites,

proved to be an excellent solution for creep resistance.
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L'industrie automobile doit de plus en plus faire preuve d’innovation dans un
monde ou la réduction des émissions de dioxyde de carbone devient une priorité. En
effet, 'objectif d’ici la fin de I'année 2021 serait de ne pas dépasser les 95 g.km?
d’émission de CO, dans notre voiture, ce qui représente 20 g.km? de moins que les
émissions actuelles. Pour cela une voie est principalement exploitée, celle de la
réduction du poids du véhicule. Un véhicule plus léger consomme moins de carburant
et donc relargue moins de gaz a effet de serre dans I'atmosphére. Pour alléger la
structure du véhicule il est donc nécessaire de développer des nouveaux matériaux de
densité plus faible tout en conservant les mémes propriétés mécaniques que ceux
utilisés actuellement. Par exemple, le remplacement de piéces métalliques par des
piéces composites avec une matrice polymere est déja exploité par nombreux
fabricants. Cependant, I'utilisation de charges dites inorganiques dans ces matériaux
telle la fibre de verre reste encore un obstacle dans la réduction de la densité du

matériau.

L’objectif de cette thése est donc d’essayer de renforcer une matrice polyoléfine
par des charges organiques, naturellement moins denses que les charges inorganiques.
Pour cela, nous avons créé in situ par un procédé d’extrusion réactive, donc sans
utilisation de solvant, une phase minoritaire thermodurcissable (TD) dans une matrice

polyoléfine selon le principe de la Figure 1.

Tres qualitativement, les polyméres thermoplastiques sont connus pour avoir
une bonne résilience alors que les thermodurcissables sont réputés pour leur tenue
thermique. La création de matériaux constitués d’une matrice polyoléfine et une phase
dispersée TD a pour but par exemple d’augmenter le module d’Young, tout en

préservant sa ductilité ainsi que ses propriétés de mise en ceuvre et en forme.
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Matrice PP

Monomeres précurseurs
de la phase TD

Matrice

.*
@
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Figure 1 : Représentation schématique de la création in situ d'une phase dispersée thermodurcissable par extrusion réactive

Le développement de notre étude est basé sur un brevet déposé en 2011 par la
société Hutchinson'. Ce brevet met en évidence les bénéfices obtenus suite a la création
in situ d’une phase thermodurcissable dans une matrice polypropyléne (PP). En effet, il
est reporté une amélioration du module d’Young ainsi que de la contrainte seuil de ces
nouveaux matériaux. L'objectif de ces travaux de thése est donc de comprendre de
maniere plus approfondie les mécanismes de renforcement mis en jeu afin d’optimiser

ce procédé d’extrusion réactive et de pouvoir les généraliser a d’autres systemes.

De plus, nombreuses études ont été publiées dans la littérature sur la création in
situ d’'une phase dispersée dans une matrice polyoléfine. Ces études s’intéressent
également aux propriétés finales des matériaux ainsi élaborés. Une étude préalable de

ces différents mélanges est donc indispensable.

Pour cela, le premier chapitre de cette thése est un chapitre bibliographique
dans lequel un état de I'art rapide sur les mélanges de polymeéres a été réalisé. Plus
précisément, nous avons étudié les mélanges de polyméres avec création in situ de la
phase minoritaire ainsi que le réle d’'un compatibilisant dans ces mélanges trés souvent
immiscibles. L'impact sur la morphologie et les propriétés mécaniques de ces mélanges

a également été abordé.

Dans le deuxieme chapitre, nous avons étudié la cinétique des différents

précurseurs des thermodurcissables pour mettre en évidence leur compatibilité avec le
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procédé d’extrusion réactive. Par la suite, la miscibilité de chague monomeére dans la
matrice a été exploitée en utilisant un mélangeur interne et les mesures de couples
associés. Finalement, la création de la phase thermodurcissable in situ lors du procédé
d’extrusion bi-vis a pu étre réalisée et les matériaux créés ont été caractérisés
principalement par analyse calorimétrique différentielle a balayage (DSC) et par analyse
mécanique dynamique (DMA). Ce chapitre a donc été fondamental dans la
compréhension des différents mécanismes mis en jeu lors de ces syntheses par

extrusion réactive.

Le troisieme chapitre a été dédié a la compréhension de I'impact de la création
in situ de cette phase thermodurcissable dans une matrice PP et compatibilisé par un
polypropyléne greffé anhydride maléique (PP-g-MA). En effet, I'objectif de ce chapitre
est d’essayer de mettre en évidence une relation entre la création des
thermodurcissables, la morphologie, la cristallinité du PP et les propriétés mécaniques
finales. Dans un premier temps, une étude d’un point de vue chimique a été menée pour
essayer de mettre en évidence une liaison entre I'anhydride maléique et le TD. De plus,
des analyses WAXS (Wide Angles X-Ray Scattering) ont été réalisées pour montrer
I’évolution de la cristallinité du PP en présence de cette phase minoritaire. Nous avons
également étudié les propriétés mécaniques tel le module d’Young et la résistance aux

chocs pour des mélanges contenant différents pourcentages de TD et de PP-g-MA.

Finalement, le quatrieme et dernier chapitre est un chapitre d’ouverture sur une
possible application des matériaux formulés et optimisés lors de cette these. L'objectif
de cette partie est de mettre en lumiere les bénéfices de I'utilisation d’'une matrice
PP/PP-g-MA/TD avec la phase minoritaire créée in situ dans un composite chargé fibre
de verre (FV). Pour cela nous avons étudié dans un premier temps, grace a la
morphologie, I'interface entre la FV et la matrice, ainsi que la distribution de la fibre de
verre dans le PP. Par la suite, comme dans le chapitre précédent, nous avons essayé de
mettre en évidence les liaisons entre les différentes espéces du composite. Enfin, des
études des propriétés mécaniques et de fluage sous contrainte constante et a haute

température ont été réalisées.
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Ce manuscrit se termine par une partie conclusion ou les principaux résultats

obtenus sont rappelés ainsi que les perspectives envisagées.

IN. Garois, P.Sonntag, G. Martin, M. Vatan, J. Drouvroy, “Procédé de préparation d’'une composition

thermoplastique renforcée et réactive, cette composition et son utilisation”, Institut National de la

Propriété Industrielle, n° 2 963 624, 2012.
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Ce chapitre est dédié a une étude de I'état de I'art des mélanges réactifs de
polymeéres, leur mise en ceuvre (séparation de phase, morphologie) et I'étude des
propriétés résultantes (rhéologie, propriétés mécaniques, faisabilité industrielle) du
matériau final. Un accent particulier sera mis sur I'obtention de mélange de polymere
par polymérisation in situ de la phase dispersée par extrusion réactive ; cette phase

pouvant étre thermoplastique ou thermodurcissable.

1) Mélanges réactifs de polymeéres

Le procédé d’extrusion réactive présente beaucoup d’intérét étant donné sa
capacité a mettre en ceuvre des matériaux polymeres sans utilisation de solvant et donc
sans déchet résiduel. C'est pour cela que ce procédé a été largement utilisé dans le
domaine de la compatibilisation réactive des mélanges de polyméres pour améliorer
certaines propriétés intrinséques de matrices classiques (Polystyrene (PS), Polyéthyléne
(PE), copolymére Ethyléne-acétate de vinyle (EVA)) telles que les propriétés barriéres,
propriétés de résistance a la traction” ou méme la viscosité'. Grace a I’extrusion réactive
et dans le cas des mélanges de polymeres, il a été possible de combiner les meilleures
propriétés de chaque polymeére dans un matériau final. La majeure partie de ces
mélanges sont non miscibles et la combinaison des propriétés est majoritairement
atteinte sur des systémes compatibles. L’obtention de propriétés optimales est d’autant
plus complexe dans le cas d’étude de nos travaux consistant a polymériser in situ une
phase thermodurcissable, car le mélange fait intervenir de nombreux critéres. Dans
notre cas, la miscibilité des précurseurs et la cinétique de polymérisation des
thermodurcissables au sein de la matrice polyoléfine lors méme de I'étape de mise en
ceuvre sont des critéres essentiels pour I'obtention d’un matériau homogene au sens
des propriétés que I'on vise. En réalité, le développement d’un matériau dit homogene
va conditionner les caractéristiques physico-chimiques de celui-ci et par conséquent sa

morphologie et donc ses propriétés mécaniques.
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1. Rappel sur les mélanges de polymeéres

Les mélanges de polymeres ont été considérablement étudiés ces trente
derniéres années. Le point de départ de ces études est un aspect thermodynamique des
mélanges. En effet, le second principe de la thermodynamique, qui définit I’'enthalpie

libre de mélange (AGnm), va gouverner le mélange de polymére'V (Equation 1).
AG,, = AH,, — T. AS,, (Equation 1)

Ou AHm et ASy, sont I’enthalpie et I'entropie du mélange respectivement et T la

température.

AGm< 0 est une condition nécessaire mais pas suffisante pour que le mélange de
polymére soit miscible. En effet, lorsque AGm > 0, le mélange est forcément immiscible.
Cependant nous ne pouvons pas affirmer sa miscibilité lorsque I’enthalpie libre du
mélange est négative. De plus, I'entropie du mélange, donc la mesure du désordre, est
en générale tres faible pour les macromolécules étant donné le peu de conformations
possibles qui peuvent étre prises par ces molécules de taille importante. La conclusion
est que la quasi-totalité des mélanges de polymeéres sont immiscibles par nature. Dans
notre cas plus précis de la synthese in situ d’'une phase thermodurcissable, et en
admettant une miscibilité des réactifs dans la phase thermoplastique, une séparation
de phase apparaitra donc nécessairement en raison de la diminution de I'entropie de la

phase dispersée avec I'état d’avancement de la réaction.

2. Morphologie de mélanges : La compatibilisation

Les mélanges de polyméres sont bien souvent hors de ['équilibre
thermodynamique en raison de la viscosité élevée des polyméres et des forces
résultantes mises en jeu. Dans des conditions de mise en ceuvre réelles, Taylor' a défini
deux nombres adimensionnels qui régissent la déformation d’une gouttelette dans un

champ d’écoulement, le rapport de viscosité et le nombre capillaire.
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_ Ma g ,
p = — (Equation 2)
Nm

Avec ng et nm les viscosités Newtoniennes de la phase dispersée et de la matrice

respectivement. Le nombre capillaire est défini comme suit :
Ca = % (Equation 3)

y représente la vitesse de cisaillement dans I’écoulement, r le rayon de la gouttelette de

fluide et a la tension interfaciale du mélange.

Le rapport des forces visqueuses (1,,7), qui déforment la phase dispersée, et des
forces a Iinterface (a/r), qui s'opposent a cette déformation (en maintenant la forme
sphérique des particules), représente le nombre capillaire (Ca). Une valeur critique du
nombre capillaire (Cac) a été proposée par Grace'' en élargissant I’'Equation 3 aux
écoulements élongationnels. Si Ca > Cac, il est attendu qu’une rupture des gouttelettes
ait lieu méme pour des rapports de viscosité supérieur a 4. Cependant, il est impossible

gue ce phénomene arrive si p > 4 dans un écoulement de cisaillement.

Qualitativement et pour p < 4, cette approche démontre que I'obtention de
gouttelettes fines est obtenue pour des nombres capillaire élevés. En conséquence la
tension interfaciale entre les deux polymeres doit étre faible, il est donc indispensable
de compatibiliser les mélanges de polymeéres pour obtenir une morphologie fine et

stable dans les écoulements.

2.1. Types de compatibilisation

Dans le but donc de réduire la tension interfaciale entre les deux polymeres et
ainsi pouvoir créer un matériau plus homogéne avec une morphologie plus fine, il est

indispensable de développer des méthodes de compatibilisation.
Deux grandes méthodes sont couramment utilisées :

- I'ajout d’un copolymére préalablement formé et choisi de maniére a ce que
les deux blocs puissent interagir avec les deux polymeres, donc les deux

phases existantes.
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- la création in situ d’un copolymeére qui se déroulera lors de I'étape de mise
en ceuvre. On parle alors de compatibilisation réactive que nous allons
développer par la suite. Une liste non-exhaustive des réactions in situ
possibles pour la compatibilisation de mélange de polyméres a été dressée
par Xanthos et Daggli''. Ils ont mis en évidence la variété des chimies qui

peuvent étre mises en jeu dans ce type de compatibilisation (Figure 1).

— Anhydride + amine -
y o o———é 2::0

OH  NHwn o \"g/ "o

— Epoxy + anhydride ww —» J;
O= =0 OH
or 6CH2-—3: H—

—— Oxazoling + carboxylic acid w» —# —CO—~NH—(CH,),—~0—C Oww

(o} o]
—lIsocyanate + carboxylic acid m —» —N H_&_o_&w.

— Acyllactam + amine ww —» —CO—N H—(CH,)x—C O—N Hww

— Carbodiimide + carboxylic acid s ——» —N H—C'—O-—‘(,\wm

kr &

— zincsalt + zincsaltww ——» —50, Zn"" "0, S

— A% 4 Bwww — — A-B www

Figure 1 : Différentes réactions possibles lors d'une compatibilisation in situ d'un mélange réactif Vi

2.2. Compatibilisation et morphologies

Le mélange de deux polymeéres trés courants tels le PP et le polystyrene (PS) est
largement abordée dans la littérature et plusieurs techniques de compatibilisation ont
été étudiées. Par exemple, Pdtschke'i et al. ont observé I'impact de la réaction entre un
PP greffé avec de I'oxazoline (PP-g-Ox) et un PS avec les bouts de chaines modifiés en
acide carboxylique (PS-COOH) sur la morphologie. En effet, I'apparition de copolymeres
a linterface grace a la réaction entre les fonctions oxazoline et les fonctions acides
carboxyliqgues va entrainer une réduction de la tension interfaciale ainsi qu’une

stabilisation stérique de l'interface qui va limiter la coalescence des gouttelettes. Le
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résultat est que la morphologie du mélange réactif est donc plus fine que celle du simple

mélange PP/PS (Figure 2).

Figure 2 : Images MEB des mélanges 70%PP-g-Ox/30%PS (a) et 70%PP-g-Ox/30%PS-COOH (b)iii

Un autre moyen de compatibilisation pour les mélanges PP/PS est la création in
situ de copolymeéres PP-g-PS grace a une réaction d’alkylation de Friedel-Crafts en
utilisant du styréne et du chlorure d’aluminium (AICls) en tant que catalyseur.
Diaz™ et al. ont mis en évidence I'efficacité de ces mélanges réactifs par une réduction
conséquente de la morphologie finale comme on peut I'observer sur les images MEB

(Figure 3) apres extraction de la phase dispersée PS.

Figure 3 : Images MEB apres extraction de la phase PS de mélanges 80%PP/20%PS non compatibilisé (a) et
compatibilisé par création de PP-g-PS (b) ix
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Comme autre exemple, Hietaoja* et al. ont utilisé un polypropyléne greffé
oxazoline (PP-g-OXA) en tant que compatibilisant pour le mélange PP/Polyamide-6 (PA-
6). En effet, la fonction oxazoline va réagir avec le groupement amine en bout de chaine
du PA-6, en créant ainsi une liaison covalente qui va diminuer les tensions interfaciales
entre le PP et le PA-6. Les images MEB (Figure 4) nous montrent que la taille des nodules

de PA-6 passe de 4 um a 2 um pour le mélange PP/PA-6/PP-g-OXA.

Figure 4 : Images MEB de mélanges PP/PA6 (a) non compatibilisé et (b) compatibilisés (avec 10% massique de PP-g-
OXA) avec 20% massique de PA-6*

Dans des études plus récentes, Tokumitsu¥ et al. ont réalisé le méme mélange
PP/PA-6 mais ont utilisé cette fois-ci un polypropyléne greffé anhydride maléique (PP-
g-MA). Le méme effet bénéfique sur la taille des nodules de la phase dispersée a été

observé (Figure 5).

(a)

Figure 5 : Images TEM de mélanges PP/PA6 (60%/40% massique) sans (a) et avec (b) compatibilisant PP-g-MA (5 phr)X
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La présence d’un compatibilisant va donc diminuer considérablement la taille

des nodules de la phase dispersée, quel que soit le mélange de polyméres.

Il est cependant impossible d’attribuer la diminution de la taille de la phase
minoritaire uniquement a la réduction de la tension interfaciale. L'ajout d’un
compatibilisant diminue également |'effet de la coalescence entre les gouttelettes de la
phase dispersée. En réalité, lorsqu’un mélange de polyméres immiscibles est réalisé, la
phase dispersée a tendance a coalescer afin de diminuer I’énergie mise en jeu et donc
étre sous sa forme la plus stable. L'effet de coalescence est donc un des principaux
facteurs a I'origine de la morphologie grossiére dans les mélanges de polyméres et la
morphologie finale observée est la résultante de I’équilibre rupture/coalescence des
gouttelettes soumises a un champ d’écoulement. Lorsqu’un compatibilisant est
introduit dans ce milieu, cet équilibre rupture/coalescence est déplacé vers la rupture

en raison de la diminution du phénomene de coalescence.

Serpe* et al. ont montré que pour un mélange polyéthyléne (PE)/polyamide (PA)
un équilibre entre conditions de mélange et effets de coalescence est a I'origine de la
morphologie finale. Dans cette étude I'utilisation d’un copolymére d’éthyléne anhydride
maléique (EMA) a été employé afin de créer le compatibilisant PA-g-EMA in situ.
Cependant ces effets de coalescence dépendent de la concentration en phase dispersée.
Serpe et al. ont donc proposé I'équation suivante pour déterminer le rayon final des
particules qui s’inspire fortement du modéle de Wu,

+0,84
— & pl|Bal™ (g i
r= nm]_/4 [nm] (Equation 4)

Avec Mg et nm les viscosités Newtoniennes de la phase dispersée et de la matrice
respectivement, y représente la vitesse de cisaillement dans I’écoulement, r le rayon de

la gouttelette de fluide et a la tension interfaciale du mélange. La puissance négative
est utilisée lorsque 77"l/,]m< 1 et la positive quand le rapport est supérieur a un. Comme

on peut voir sur cette équation plus la tension de surface sera petite et plus le

cisaillement sera important, plus la taille des particules dispersées sera petite.
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L’effet de compatibilisation peut étre aussi concomitant a la création de la phase
dispersée par polymérisation in situ. Dans cette catégorie qui peut étre aussi associée a
de la modification chimique d’un polymeére par post-polymérisation, nous allons décrire
successivement les systémes TP/TP*V et les systémes TP/TD en insistant sur les relations

conversion chimique, séparation de phase et in fine morphologie.

3. Synthése d’un systeme TP/TP par polymérisation in situ de la phase

dispersée

Dans cette partie, nous allons mettre en évidence les nombreux facteurs qui vont
avoir des conséquences sur la morphologie finale d’un mélange TP/TP avec

polymérisation in situ de la phase minoritaire.

Cassagnau®’ et al. ont montré pour un mélange PE/PU, avec réaction in situ de
diols et de diisocyanate, que lorsque la masse molaire du PU augmente la taille des

nodules diminue (Figure 6). Deux systémes ont été testés :

- Systéme 1: 4,4'-diisocyanate de diphénylméthylene (MDI) et polyéthyléne

glycol (PEO)

- Systeme 2 : Dicyclohexylméthane diisocyanate (H12MDI) et deux diols, PEO

et butane-1,4-diol (BDO).

En fait le rapport de viscosité augmente avec le degré de polymérisation de la
phase PU. Cependant, la différence de miscibilité des réactifs avec la matrice PE,
entraine une diminution de la masse molaire finale du PU car un défaut de
stcechiométrie a lieu. En effet, les diols ont une faible solubilité dans le polyéthylene, ce
qui créé un défaut de fonctions hydroxyles et la masse molaire du PU sera moins
importante que celle pour un systeme synthétisé a partir des proportions

steechiométriques.
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Figure 6 : Variation de la taille des nodules de PU en fonction du rapport de viscosité entre PU et PE pour deux
systémes PU différents, systeme 1 : MDI/PEQ et systéeme 2 : H;,MDI/PEO/BDO, (—) modele de Wu (Equation 4)*

Ces travaux ont donc mis en évidence que la miscibilité des réactifs dans la
matrice ainsi que la viscosité finale de la phase dispersée auront une influence sur la

taille des nodules de PU.

La compatibilisation apportée et associée a la polymérisation in situ de la phase
dispersée peut étre comparée a celle présentée précédemment obtenue par réaction
entre des fonctions réactives complémentaires portées par les deux polymeres. Ainsi
Hu" et al. ont étudié deux mélanges compatibilisés de maniére réactive soit lors d’une
polymérisation in situ du polyamide 6 (PA-6) ou par mélange réactif par ajout de PA-6
dans la matrice. Dans le cas de la polymérisation in situ, ils ont décrit I'impact de la
présence d’un polypropylene greffé avec de lisocyanate de 3-isopropényl-R, R-
diméthylbenzéne (PP-g-TMI) dans un mélange réactif basé sur la synthese du PA-6 dans
une matrice PP a partir de e-caprolactame (e-CL). En effet, un copolymére PP-g-PA-6 est
créé simultanément a la synthése du PA-6 dans I'extrudeuse. Le résultat est une
morphologie PA trés fine, avec des nodules entre 50 et 100 nm (Figure 7). En ce qui
concerne le mélange PP/PA-6 le compatibilisant utilisé est un PP greffé anhydride
maléique (PP-g-MA). La Figure 8 nous montre schématiquement la composition a

I'interface de ces deux systémes.
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Figure 7 : Image TEM du mélange PP-g-TMI/s-CL/NaCP
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Figure 8 : Comparaison entre un mélange de polymére PP/PA-6 avec un compatibilisant préformé PP-g-MA (a) et
la polymérisation ainsi que la compatibilisation in situ du PA-6 (b)*i

Pour le systeme PP-g-MA/PA-6 (Figure 8-a), I'interface entourant une particule
de PA-6 est composée de PP-g-MA et du PA-6, qui va conduire a un copolymere PP-g-
PA-6. Cependant, la formation de celui-ci est principalement limitée par le volume

disponible a I'interface, qui est trés faible par rapport a la masse de PP-g-MA/PA-6,
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résultant a une faible quantité de copolyméres formés. Dans le cas du systeme PP-g-
TMI/e-CL/NaCL, comme le PP-g-TMI et le mélange &-CL /NaCL ne sont pas miscibles, ces
derniers sont sous la forme de gouttelettes dans le PP-g-TMI. La polymérisation de e-CL
se produit dans ces gouttelettes conduisant a des particules de PA-6, qui sont stabilisées
par une couche du copolymere greffé résultant de la polymérisation de PP-g-TMI/e-
CL/NaCL dans la région interfaciale. Dans ce cas, le probléme du volume interfacial n'est
plus important pour la formation du copolymeére. La polymérisation in situ est donc

favorable a une morphologie stable et fine lors d’'une compatibilisation réactive.

Un autre exemple de création de phase dispersée et de compatibilisation in situ
est la synthese de polybutylénetéréphtalate (PBT) dans une matrice éthyléne-acétate
de vinyle (EVA) par ouverture de cycle du monomeére cyclique téréphtalate de butylene
(cBT) en présence de phénoxyde de titane (Ti(OPh)s) comme amorceur étudié par
Bahloul' et al. Comme précédemment, un copolymére EVA-g-PBT sera créé en méme
temps que la phase minoritaire PBT et jouera un role de compatibilisant qui se placera
a l'interface des deux phases diminuant ainsi la tension interfaciale entre les deux
polymeéres. Le mélange sera alors nanostructuré avec des tailles de nodules de PBT entre
100 et 500 nm. Cette nanostructuration est bénéfique pour les propriétés mécaniques
du mélange. La Figure 9 montre les courbes de contrainte-déformation de la matrice
pure, des mélanges EVA/PBT (obtenu par polymérisation de cBT mais sans création de
copolymere) et du systeme EVA/cBT/Ti(OPh)a. Ces résultats confirment que la création
de copolymeres a I'interface associée a la nanostructuration induite, améliore le module

d’Young, I'allongement a la rupture et la résistance a la traction.
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Figure 9 : Propriétés de traction (courbes contrainte-déformation) a température ambiante des mélanges EVA,
EVA/PBT (sans compatibilisation) et EVA/cBT100/Ti(OPh) i

La création in situ de copolyméres, associée a la polymérisation in situ de la phase
minoritaire, qui se placera a l'interface des deux phases a donc non seulement un effet
bénéfique sur la morphologie, qui sera trés fine et dispersée de maniére homogéne,
mais également sur les propriétés mécaniques du matériau, en augmentant

considérablement celles-ci.

Badel' et al. ont également étudié cette approche dans le cas de la
polymérisation radicalaire du méthacrylate de méthyle (MMA) in situ dans une matrice
copolymere d’éthylene-octéne (Engage®). Deux amorceurs peroxyde différents
(peroxyde de dicumyle (DCP) et 2-éthylhexylcarbonate de tertiobutylhydroperoxyde
(TBEC)) a 135 et 150°C, ont été respectivement utilisés. La création in situ du copolymeére
Engage-g-PMMA permet d’obtenir une morphologie de la phase dispersée plus fine
(Figure 10-A et B) et d’assurer une bonne cohésion entre les deux phases. On observe
également que la masse molaire du PMMA ainsi que le taux de greffage Engage-g-
PMMA jouent un role trés important dans la morphologie finale du mélange. Sur la
Figure 10-A est reportée la morphologie d’un mélange avec un taux d’efficacité de
greffage de 30% et la masse molaire du PMMA synthétisé de 1800 g.mol?, alors que sur
la Figure 10-B est reportée la morphologie du systeme lorsque ces valeurs atteignent

42% pour le greffage et 50000 g.mol? pour la masse molaire. Si on compare la
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morphologie de ces deux systemes on observe que celle-ci est plus fine avec une

distribution de taille plus étroite lorsque le taux d’efficacité de greffage et la masse

molaire sont les plus importantes.

Figure 10 : Images TEM des mélanges Engage/PMMA (84/16wt%) a différents taux de greffage pour le copolymére
Engage-g-PMMA : (A) 30%, (B) 0% et (C) 42%*vii

En conclusion, dans cette partie nous avons mis en évidence différents facteurs
ayant une influence sur la morphologie d’'un mélange TP/TP obtenu par polymérisation

in situ de la phase dispersée :

- Plus la miscibilité entre les réactifs et la matrice sera importante, plus I'action
de mélange sera efficace.

- Plus la masse molaire de la phase dispersée est importante, et donc la
viscosité de celle-ci seraimportante pour un rapport de viscosité proche de 1,
alors plus le diametre moyen des nodules sera petit.

- La compatibilisation in situ associée a la polymérisation in situ de la phase
minoritaire est le meilleur moyen de compatibilisation lors d’'un mélange
réactif car elle donne lieu a une morphologie trés fine du fait de la diminution
de la tension de surface entre les deux polymeres.

Enfin, la polymérisation in situ est trés versatile et applicable a une grande

diversité de types de polymérisations. Le Tableau 1 nous montre que parmiles mélanges

TP/TP cités ci-dessus on retrouve 4 types de polymérisations différentes.
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Tableau 1: Différents types de polymérisations mis en jeu lors d'une polymérisation in situ

Phase
Mélanges TP/TP | Matrice Type de polymérisation
dispersée
PE/PUXY PE PU Polyaddition
PP/PA-6Vi PP PA-6 Polymérisation anionique
) Polymérisation par ouverture de
EVA/PBT" EVA PBT
cycle

Engage/PMMA® | Engage PMMA Polymérisation radicalaire

La prochaine partie va aborder les mélanges TP/TD avec création in situ de TD

ainsi que les conséquences de cette création sur les propriétés de la matrice.

)] Création in-situ d’une phase thermodurcissable

L’étude de la réactivité des précurseurs est indispensable pour comprendre le
comportement de ces réactifs dans la matrice au cours méme de I'étape de mélangeage

avec la phase thermoplastique.

1. Couplage mélange et réaction chimique

La détermination de la conversion des précurseurs d’'une phase
thermodurcissable lors d’'une synthése in situ dans une matrice polymére est
difficilement mesurable. En effet, il est nécessaire de déterminer une relation entre les

phénoménes se produisant a I'échelle microscopique (réaction chimique pour former
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un copolymere, thermodurcissable, etc.) et les phénomenes observés a I'échelle
macroscopique (variation de viscosité donc du couple de I'extrudeuse ou du mélangeur

interne).

Parmi les nombreux types de chimies pouvant étre utilisées pour I'obtention
d’un thermodurcissable®!, nous allons nous intéresser uniquement a celle mettant en

jeu un époxy réticulé par une amine ou par un groupement hydroxyle.

Dans un premier temps il est essentiel de comprendre la réactivité de ces
systemes thermodurcissables seuls, leur dépendance vis-a-vis leur structure chimique,
température de réticulation, etc. Quelques études ont été menées, par exemple, sur le
taux de conversion du diglycidyl éther de bisphénol A (DGEBA) en TD en fonction de la
structure de I'amine®™ utilisée pour la réticulation dans des proportions
stcechiométriques. Le suivi de la cinétique s’est fait par calorimétrie différentielle a
balayage (DSC), en suivant I’évolution de la Tg. Il s’avére qu’une amine du type 4,4'-
méthylénebis [2,6- diéthylaniline] (MDEA) va plus rapidement réagir avec les fonctions
époxydes que la 4,4'-diaminodiphenylsulfone (DDS), méme si celle-ci est moins
encombrée. En effet, la présence du groupement -SO; dans la DDS va ralentir la
réactivité époxyde/amine car le nombre de conformations stables offertes par le -SO»
est plus faible que par le —CH; de la MDEA. Lors d’un mélange DGEBA avec 4,4'-
méthylénebis[3-chloro-2,6-diéthylaniline] (MCDEA), les atomes de chlore présents dans
la MCDEA, qui présentent une forte électronégativité, vont diminuer la réactivité de la
MCDEA. Figure 11 on observe la conversion des différents couples cités ci-dessus en
fonction du temps et donc la réactivité pour un méme temps donné est comme suit :
DGEBA-MDEA > DGEBA-DDS > DGEBA-MCDEA. De plus, il a été démontré que le rapport
de réactivité entre les systemes étudiés reste indépendant de la température de

réticulation.
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Figure 11 : Conversion des époxy en fonction du temps & 135 °C pour les mélanges (¢) DGEBA/MDEA, (o)

DGEBA/DDS, (+) DGEBA/MCDEAxx

Le processus de réticulation peut étre décrit a deux échelles. A I'échelle

macroscopique c’est le passage d’'un mélange liquide a un mélange ayant un

comportement solide, cette transition s’appelle la gélification ou point de gel*™. Au point

de gel la viscosité newtonienne diverge vers l'infini et le module élastique a I'équilibre

apparait. Ce module élastique va donc fortement augmenter au fur et a mesure que le

réseau se créé. On peut observer ce phénomeéne sur la Figure 12, qui illustre cette

transition sol-gel.
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Figure 12 : Evolution du comportement physique lors de la réticulation cationique d'un DGEBAX
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D’un point de vue moléculaire, ce point de gel est atteint une fois que la masse
molaire du systeme est suffisamment importante pour que les extrémités des
groupements époxydes soient interconnectées pour former un réseau tridimensionnel
infini, comme illustré sur la Figure 13 ou la réaction de réticulation entre une molécule

bifonctionnelle et une molécule trifonctionnelle a été schématisée.
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Figure 13 : Représentation schématique d'un processus de réticulation avant (a) et apreés point de gel (b)*

Lorsque cette réaction a lieu dans une matrice thermoplastique, elle est

nécessairement couplée aux conditions de mélange lors de la mise en ceuvre.

Meynié™ et al. ont mis en évidence ce couplage entre une réaction chimique in
situ et l'effet de mélange di au cisaillement. En effet, pour un mélange
polystyréne(PS)/TD, en ayant comme précurseurs le DGEBA réticulé par 4,4'-
méthylénebis[3-chloro-2,6-diéthylaniline] (MCDEA), I'application d’un cisaillement aura
des conséquences sur la morphologie finale du matériau. Méme si il est impossible de
connaitre précisément la composition du mélange tout au long de la réaction chimique
due a la séparation de phase, Meynié et al. ont décomposé le processus en trois étapes.
Dans un premier temps, la morphologie du mélange est gouvernée par la nucléation des
domaines thermodurcissables et subissent des ruptures et de la coalescence. Ces
domaines restent alors sphériques, le mélange ressemble a un simple mélange
immiscible thermoplastique/thermoplastique®. Lorsque la viscosité de la phase
dispersée augmente considérablement (vers le point de gel), on parlera plutot
d’agglomération que de coalescence car le TD ne retrouvera plus sa morphologie
sphérique étant donné qu’il est plus difficile que les ruptures se fassent. Finalement,

I'agglomération s'arréte et on obtient une morphologie stable. Néanmoins, lorsque la
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réaction se fait en statique, seule la premiére étape a lieu en montrant bien que
I’application d’un cisaillement a une importante influence sur la morphologie finale. La

Figure 14 montre schématiquement les trois étapes décrites auparavant.

. Méme évolution
en dynamique

o, %o qu’en statique
e ®

"‘.o °*
e 0

P Grands domaines dus a
Gélification et
; I'effet d’agglomération

formation de
particules Nucléation de
réticulées ’ nouvelles particules

Hing:
B fivat %‘ Morphologie finale

Figure 14 : Processus de développement de phase minoritaire dans un mélange réactif sous
cisaillementxi

Lorsqu’on ajoute un compatibilisant dans ce méme mélange |'évolution de la
morphologie est différente. Meynié*il a mis en évidence la différence entre I'ajout d’'un
copolymeére préformé et la compatibilisation in situ dans un mélange PS/DGEBA-MCDEA
(60/40wWt%). Les copolymeres sont introduits a hauteur de 15% massique qu’ils soient
réactifs ou pas. Un copolymere préformé n’arrive pas toujours a jouer son réle de
compatibilisant car les forces de cisaillement I'arrachent de l'interface. L'ajout d’un
copolymere (P(S-b-MMA) ou P(S-b-B(butadiéne)-b-S)) non réactif va certes diminuer la
taille de la phase dispersée mais son effet sera vite limité. En effet, apres le point de gel,
ce copolymere qui n’aura pas créé de liaison covalente ni avec I'amine ni avec |'époxy,
sera extrait de I'interface et va se présenter sous forme de micelles. La morphologie du
mélange PS/DGEBA-MCDEA compatiblisé par 15% massique de P(S-b-MMA) est montré
sur Figure 15-a. On voit d’une part la phase dispersé TD en blanc et d’autre part la
matrice PS en noir. Cependant lorsqu’on augmente le grossissement (Figure 15-b), on

distingue des petites micelles au sein de la matrice, le compatibilisant P(S-b-MMA)

33



Chapitre | : Etude bibliographique

montrant ainsi que celui-ci a été arraché de l'interface et donc ne sert plus a la

compatibilisation des deux phases.

_

(b) Zoorr-1-(a)

Figure 15 : Images TEM d'un mélange PS/DGEBA-MCDEA (60/40wt%) compatibilisé avec 15m% de P(S-b-MMA):(a) le
TD apparait en clair et la matrice PS en foncé, (b) zoom de I'image (a), on observe le compatibilisant sous forme de
micelles dans la matrice*i

Dans le cas du méme copolymere mais ayant subi une fonctionnalisation par un
groupement oxirane pour qu’il réagisse avec les précurseurs et qu’il forme un nouveau
copolymere dans I'extrudeuse, celui-ci va rester a l'interface et son effet sera encore
plus bénéfique pour la taille des nodules de TD. La Figure 16, nous montre d’une part le
mélange compatibilisé avec le copolymére non réactif (a) ou on observe une taille
moyenne de nodule de 5 um et une distribution de taille tres hétérogene et d’autre part
(b) le mélange compatibilisé in situ. Le deuxiéme cliché présente des diamétres de
nodules cing fois plus petits et beaucoup plus homogénes, mettant en évidence

I'efficacité de la compatibilisation réactive.
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(a)

Figure 16 : Mélange PS/DGEBA-MCDEA (60/40wt%) compatibilisé par 15m% copolymere préformé P(S-b-B-b-S) (a)
et compatibilisé par 15m% de P(S-b-B-b-S) réactif c’est-a-dire fonctionnalisé par des groupements oxirane (b)*ii

Cassagnau et Fenouillot™" ont également étudié I'importance des phénoménes
de coalescence et de déformation des gouttelettes de la phase dispersée dans un
mélange réactif polystyrene (PS) et TD ayant cette fois-ci pour précurseurs le DGEBA et
la MDEA. Pour cela, un mélange obtenu a partir de I'assemblage de deux couches
(PS/DGEBA et PS/MDEA) sans mélange mécanique a permis de montrer que la vitesse
de polymérisation est progressivement ralentie pour le systeme a deux couches. En
effet, un gradient de morphologie et de conversion a été observé (Figure 17). La
morphologie la plus fine est observée a I'interface (Figure 17-b). Sur la Figure 17-a, on
observe la morphologie au niveau de la couche PS/DGEBA qui est un peu plus grossiére
que celle a l'interface. Sur la Figure 17-c (morphologie c6té PS/MCDEA) trés peu de
nodules sont visibles et de taille submicronique, ce qui met en évidence que |'amine
diffuse plus rapidement dans la matrice que I'époxy, et ce qui va donc conduire a un
déséquilibre des conditions steechiométriques. Ce phénomene n’a cependant pas été
observé lors d’un mélange sous cisaillement du fait que I’'écoulement diminue la

contribution de la diffusion des précurseurs.
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Figure 17 : Images MEB des mélanges PS/DGEBA et PS/MDEA en systeme deux couches en statique ; (a)
échantillon cété externe de la couche PS/DGEBA, (b) échantillon a I'interface des deux couches, (c) échantillon du
cété externe de la couche PS/MDEA et (d) morphologie finale pour un mélange homogéne des réactifs
initialementv

Dans un mélange réactif TP/TD il est donc essentiel de connaitre la réactivité des
précurseurs et leur miscibilité avec la matrice, I'effet de mélange (coalescence des
particules) ainsi que de trouver le compatibilisant le plus efficace pour le mélange. De
plus, le fait que les deux polymeres ne soient généralement pas miscibles une séparation
de phase a lieu si on admet bien-s(r que les précurseurs de la phase TD sont miscibles
initialement avec la matrice thermoplastique. Ce parametre est donc également

important lors de la compréhension de ces mélanges réactifs TP/TD.

2. Séparation de phase dans un mélange TP/TD

Dans les mélanges réactifs parmi lesquels la phase dispersée TD est synthétisée
in situ, le fait qu’une réaction chimique ait lieu simultanément peut elle-méme induire
une séparation de phase. Le mélange devient alors encore plus complexe. La
compétition entre ces deux phénomeénes (séparation de phase due au mélange et celle
due a la polymérisation) a été modélisée notamment par Elliniadis®™' et al. La création in
situ de TD par la réticulation d’une résine époxy trifonctionnelle MYO510 (Figure 18) par
4,4'-diaminodiphenylsulfone (DDS) dans une matrice polyarylsulfone (PAS) a été

étudiée.
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Figure 18 : Structure chimique de I'époxy MY0510

En effet, une prédiction du diagramme de phase prenant en compte la
concurrence entre la séparation de phase et la réticulation de I’époxy a été possible. La
caractérisation de plusieurs parametres influencant I'évolution des diagrammes de
phase sous réticulation isotherme a été réalisée, notamment la masse molaire des
composants du mélange en fonction du temps de réaction. Ces différents parametres
ont été introduits dans un modele pour prédire les diagrammes de phase de mélanges
de polymeéres linéaires/ramifiés. Ce modele permet aussi de savoir quand aura lieu
I'inversion de phase et ainsi optimiser les différents parameétres pour obtenir la
morphologie et donc les propriétés souhaitées. Sur la Figure 19, on observe les
diagrammes de phases prévus par le modele pour différents temps de réticulation (28

min, 35 min et 52 min) pour le mélange PAS/MY0O510-DDS.
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Figure 19 : Evolution du diagramme de phase (température en fonction de la composition) prédit par le modéle de
Elliniadis et al.pendant la réticulation pour un mélange MY0O510/ PAS / DDS (47/30/23% en masse) apres (a) 28
min, (b) 35 min et (c) 52 min de réticulation, Z. I. représente les zones instables et Z.M. les zones métastable.””

Bonnet™ et al. ont également étudié certains paramétres influencant la
séparation de phases dans les systemes TD, en ayant pour précurseurs le DGEBA réticulé
par la MCDEA en présence d’un thermoplastique polyétherimide (PEIl). L'influence de la
qguantité de thermoplastique et donc de l'inversion de phase dans la construction du
réseau thermodurcissable a été analysé. En effet, en faisant varier le pourcentage
massique de TP ils observent I'évolution du taux de conversion d’'un mélange
époxy/diamine en thermodurcissable. Par un modéle mathématique (Equation 5), ils
ont été capables de démontrer que I'augmentation du taux en thermoplastique ralentit
la réactivé entre I'époxy et la diamine par un effet de dilution. On observe sur la Figure
20, que plus le taux de PEl est important plus le taux de conversion des époxys en TD est
faible pour un méme temps donné.

_1 ,
SoB — (1 Lp—”) (Equation 5)

€o,N 1-w pTp
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Avec ey p et gy y la concentration d’époxy équivalent dans le mélange et dans le
systeme pur respectivement, w la fraction massique de TP et py et prpla densité du TD

et du TP.
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Figure 20 : Influence de la quantité de PEI dans le mélange PEI/DGEBA-MCDEA, avec le taux de PEl variant de 10 ¢ 64%.
Taux de conversion d'époxy en TD en fonction du temps. Les traits pleins représentent le modéle mathématique et les
points les valeurs expérimentales. Les fléches verticales représentent le moment ou le point trouble (CP) est atteintvi

De plus, la nature de ce thermoplastique va également jouer un réle trés
important, par exemple, cet effet de dilution sera moins marqué avec un polystyrene
(PS) qu’avec un PEI. Ceci a été démontré grace a des résultats expérimentaux qui
montrent une conversion de TD plus importante dans le PS que dans le PEI pour une
méme concentration et a un méme temps donné. Ces résultats s’éloignent du modele

développé par Bonnet et mettent en évidence les limites de celui-ci (Figure 21).
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Figure 21 : Conversion des réactifs DGEBA-MCDEA en TD avec (x) 30m% de PS et (0) 33m% de PEl en tant que

matrices en fonction du temps, (-) représente le modéle mathématique créé par Bonnet et al..Les fléches verticales
représentent le moment ou le point trouble (CP) est atteint*Vi
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L’étude du comportement mécanique dynamique en fonction de la température
pour des mélanges réactifs est une solution souvent utilisée pour comprendre les
séparations de phases de deux polymeres immiscibles et la création in situ d’une
nouvelle espece. Le mélange d’un époxy DGEBA réticulé par une diamine MCDEA dans
une matrice PEIl a également fait 'objet de deux études en 1997 et 2001, par Girard-
Reydet™ i et al. et Bonnet®™ i et al. respectivement. Grace aux mesures DMA (Analyse
mécanique dynamique) il leur a été possible de mettre en évidence la transition o des
deux phases, le comportement de ces transitions étant intimement lié a la composition

du mélange.

En réalité, comme I'a montré Bonnet, lorsque la phase riche en TD augmente, la
phase riche en matrice diminue et inversement. On peut le voir trés nettement sur la
Figure 22, plus la quantité de TD augmente, plus le pic associé a sa T, a 180°C est
important, de la méme maniére si on augmente la quantité de matrice PEl le pica 220°C

augmente.
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Figure 22 : Evolution de la tangente &en fonction de la température pour les mélanges PEI/DEGBA-MCDEA
avec (0) 33%, (/) 48% et (O) 64% de PEPxvii

Un autre phénomeéne observé par Bonnet est le décalage des pics (entre 160 et
190°C) correspondant a la T, de la phase TD pour un mélange MCDEA/DGEBA mais cette
fois-ci dans une matrice poly[oxy-(2,6-diméthyl-1,4-phényléne)] (PPE), Figure 23.
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Figure 23 : Evolution de la tangente &en fonction de la température pour le systéme PPE/DGEBA-MCDEA avec (¢) 30%,
(7) 45% et (0) 60% de PPExvii

En effet, quelques oligoméres d’époxy vont se greffer sur la matrice PPE

(uniqguement en bout de chaines) et peuvent rester piégés dans la partie riche en PPE,

méme apres la séparation de phase TD/PPE étant donné qu’ils sont chimiquement liés.

Ces oligomeres seront donc présents dans la phase riche en TP et par conséquent la

stcechiométrie de la phase riche en thermodurcissable sera affectée. Ce changement de

stoechiométrie induit alors une baisse de la Tg du systeme TD, avec une diminution

jusqu’a 30°C pour le mélange a 60% massique de PPE. De plus, les polymeres TP a faible

masse molaire peuvent rester dissous dans la phase riche en thermodurcissable

empéchant ainsi une conversion totale des oligoméres en TD ce qui va diminuer la

densité de réticulation qui entraine également une diminution de la T, de la phase riche

en thermodurcissable.

En conclusion, cette étude de Bonnet montre que la synthese de la phase

thermodurcissable dans une matrice n’est pas la méme que si on était en masse sans

phase thermoplastique car les proportions stoechiométriques peuvent changer en

raison de la solubilité potentielle respective des monomeres précurseurs.

En ce qui concerne la séparation de phases lors d’une création in situ d’un TD dans

une matrice thermoplastique, certains modeéles mathématiques pour prédire ce

phénomeéne ont été développés. Cependant, ils restent limités aux polymeres utilisés

spécifiguement pour leurs études car la nature du thermoplastique joue un réle tres

important lors de la séparation de phase. Il existe néanmoins des techniques telle la
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DMA pour suivre I'évolution de la composition des phases lors de la création in situ de

TD et comprendre ainsi la séparation de phase dans le mélange.

3. Mélanges renforcés par des thermodurcissables créés in situ

Le principal objectif lors de la création in situ de TD dans une matrice TP est le
renforcement de celle-ci. Le terme renforcement d’un matériau est généralement tres
flou, étant donné que lorsqu’une propriété est renforcée il est probable qu’une autre
soit dégradée. Par exemple, c’est souvent le dilemme entre module et résilience. Pour
un mélange TP/TD constitué d’une matrice thermodurcissable I'objectif va étre par
exemple d’augmenter sa tenue au choc®™ ** Dans notre étude, nous considérerons
uniguement les mélanges a matrice polyoléfine renforcée par une phase TD dispersée.
En effet, la création de ces matériaux est dans le but d’améliorer par exemple le module
d’Young, tout en préservant les autres caractéristiques mécaniques (Résilience) et

également les propriétés de mise en ceuvre et en forme.

Jiang®™ et al. ont par exemple étudié I'impact de la création in situ d’un
thermodurcissable par le biais d’'un époxy DGEBA et un agent de réticulation 2-éthyléne-
4-méthane-imidazole (EMI-2,4) dans une matrice PP compatibilisé par un PP greffé
anhydride maléique (PP-g-MA). Comme on peut le voir dans le Tableau 2, parmi les
propriétés mécaniques testées, seul I'allongement a la rupture a diminué. En effet, la
phase dispersée et compatibilisée de thermodurcissable va augmenter le module

d’Young, le module de flexion ainsi que la résistance aux chocs.

Tableau 2 : Comparaison des propriétés mécaniques du PP pur et du PP renforcé par la création in situ de thermodurcissable avec
les précurseurs DGEBA-EMI-2,4 et compatibilisé par un PP-g-MAxxi

Impact Tensile Elongation at Flexural
Composition strength (J/m) strength (MPa) break (%) modulus (MPa)
PP 30 30.8 300 1250
PP/epoxy (70/30) 18 25.6 12 1577
PP/MAH-g-PP/epoxy (60/10/30) 25 35.2 21 1659
PP/MAH-g-PP/epoxy/EMI-2,4
(60/10/30/1.2) 35 35.0 24 2003
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Des mélanges polyphénylene oxyde (PPO) et DGEBA réticulé soit par une
Jeffamine D400 soit par MCDEA ont été réalisés a différents pourcentage massique par
Venderbosch® et al. Sur la Figure 24, on voit I’évolution du module d’Young en fonction
du pourcentage massique de PPO (phase thermoplastique). Si on se concentre
uniquement sur la partie ou le PPO est la phase majoritaire sur le graphique, on observe
que pour la Jeffamine D400 le module d’Young augmente avec la quantité de TD. En ce
qui concerne la MCDEA, un effet positif sur cette propriété mécanique n’est observé
qu’a partir de 20% massique de TD, étant donné que d’autres pourcentages entre O et

20% n’ont pas été testés.
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Figure 24 : Evolution du module d'Young d’une résine époxy réticulée par MCDEA (o) ou Jeffamine D400 () en
fonction de quantité de PPO*ii

Fine et Pascault™ i ont également montré I'effet bénéfique de la présence d’une
phase TD généré in situ dans une matrice thermoplastique. Il a été prouvé que dans un
mélange polyphényléne éther (PPE) renforcé par les précurseurs DGEBA/MCDEA et
compatibilisé de maniére réactive par le tri-bloc poly(styréne-b-butadiéne-b-méthyl
méthacrylate) (SBM), la résistance a la propagation de fissure augmente par rapport au
PPE seul. La création de micelles SBM et sa bonne dispersion dans la matrice (Figure 25)
est a I'origine de ce phénomene. Ces mélanges ont également une bonne résistance au

feu.
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Figure 25 : Images TEM du mélange DGEBA-MCDEA/PPE (49m%) et 10 pcr de SBM marqué au
Oso4xxxiii
Grace a la création in situ de TD dans une matrice thermoplastique, de nombreuses
propriétés sont améliorées tel que le module d’Young, la résistance a la propagation des

fissures, la résistance aux chocs, le module de flexion et méme la tenue au feu.

Finalement, un brevet déposé en 2011 par la société Hutchinson®™" montre de
nombreuses améliorations en propriétés mécaniques pour un mélange de polyoléfine
(PP ou HDPE) avec une triamine (Jeffamine T403) et un époxy type DGEBA (DER 330, 331
ou 670) pour la création dans I'extrudeuse d’une phase thermodurcissable. En effet,
I'ajout d’un TD dans ces matrices polyoléfines va augmenter le module d’Young ainsi
que la contrainte seuil du matériau quel que soit le TD formé ou la matrice utilisée.
Cependant, I'allongement a la rupture chute notamment pour le mélange avec le
polypropyléne. Ce brevet sera le point de départ de notre étude afin de comprendre la
morphologie de ce systeme, la réactivité des thermodurcissables, I'impact sur la

cristallinité de la matrice ainsi que les propriétés mécaniques finales du matériau.
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lll) Conclusion

Dans cette étude bibliographique, nous avons fait un bref état de I'art des mélanges
réactifs et plus précisément des mélanges avec création in situ d’une phase
thermodurcissable dans une matrice polyoléfine.

Un rapide rappel sur les mélanges de polymeres nous montre que les polyméres sont
non miscibles pour une grande partie d’entre eux et qu’il est nécessaire de les
compatibiliser. Ce compatibilisant a pour role de réduire la tension interfaciale entre les
deux phases afin de controler les morphologies issues de I'équilibre
rupture/coalescence. La voie privilégiée de la compatibilisation est la création in situ du
copolymere lors de I'étape de mélangeage (compatibilisation réactive).

Dans un premier temps une étude sur les mélanges TP/TP par polymérisation in situ
a été réalisée. Nombreux parametres peuvent influencer la morphologie finale du
mélange tel le rapport de viscosités, la miscibilité des réactifs avec la matrice, etc. On
observe dans ces mélanges un couplage entre I'effet de mélange et donc la séparation
de phase des deux polymeéres et la coalescence. La morphologie finale du mélange est
obtenue lorsqu’un équilibre est trouvé entre ces deux phénomenes. De plus, la
morphologie est notablement réduite avec une compatibilisation réactive, ou en
général un copolymeére du type TP1-g-TP2 est créé et réduit |'effet de coalescence.

Dans une derniere partie les mélanges réactifs TP/TD ont été plus spécifiquement
abordés. Il a été notamment mis en évidence I'effet de la dilution des précurseurs sur la
conversion des époxys. L'impact de la diffusion de ces précurseurs dans la matrice sur la
stoechiométrie a également été étudié. En effet, la réactivité des précurseurs TD est
totalement différente dans une matrice que si la réaction avait été faite en masse.

Globalement, les propriétés sont améliorées avec I'ajout d’'un TD dans une matrice
thermoplastique, en particulier certaines propriétés mécaniques comme le module

d’Young et méme la tenue au feu.
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Notre travail a pour ambition de comprendre la formation et la compatibilisation in
situ d’'une phase thermodurcissable au sein d’'une matrice PP, les conséquences sur la
morphologie et donc sur les propriétés mécaniques du matériau. Il sera également
étudié dans un dernier temps l'utilisation de ce type de formulation dans des

composites renforcés par fibre de verre.
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1) Introduction

L’objectif étant I’élaboration par extrusion réactive de mélanges de polymeres par la
synthese in situ d’'une phase thermodurcissable (TD) dans une matrice thermoplastique, il est
essentiel, dans un premier temps, de comprendre la réactivité des systémes

thermodurcissables sélectionnés.

Dans notre cas, on se concentrera uniquement sur les mélanges a matrice
polypropyléne majoritaire, c’est-a-dire avec un pourcentage massique de PP/PP-g-MA
supérieur a 50m%, le PP-g-MA étant ajouté en tant qu’agent de compatibilisation entre les
deux phases. Dans cette partie, nous allons étudier ce mélange réactif en mélangeur interne
afin de mieux appréhender l'influence de différents parameétres (intensité de mélange,
miscibilité des monomeéres, température) sur la création de la phase thermodurcissable et in
fine sur I'élaboration du mélange afin d’étendre ces recherches au procédé d’extrusion bi-vis.
De ce fait, cette partie est fondamentale dans la compréhension des différents mécanismes

mis en jeu dont le but est le controle du procédé continu d’extrusion réactive.
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)] Matériaux — réactifs

1. Matériaux

L'objectif principal de nos travaux est de polymériser in situ une phase
thermodurcissable dans une matrice polyoléfine par extrusion réactive. Pour cela une matrice
polypropyléne a été choisie ainsi que son dérivé greffé anhydride maléique afin d’améliorer
I'interface avec la phase thermodurcissable qui sera, dans tous les cas, en concentration

minoritaire dans le mélange.

La création d’une phase thermodurcissable a base d’époxy est accessible via de
nombreux systémes'. Dans notre cas nous allons nous concentrer sur deux types de systémes
réactionnels : la réticulation entre un époxy et une amine (Figure 1) et la polyétherification
entre un époxy et un alcool, catalysée par un imidazole, qui vont permettre le développement

du thermodurcissable en créant un réseau via les fonctions époxydes.

OH
G“a ol |
—MHz + CHg—CH— EE— —rivl—CHg—CH—
H
amine époyde amine aleonl
primaire secondaire  sccondaire
{I)H
oH O CH.,—CH—
| SN ks P
—P‘J—CHE—CH— = CHy=—CH— — —N\
H CHE_TH_
amine aleonl Epoxyde amine OH
secondaire  secondaine tertiaine
2 aleools

secondaires

Figure 1 : Principales réactions entre un époxy et une amine

Les époxys choisis sont des dérivés d’éther diglycidylique de bisphénol A (DGEBA) avec
deux groupes époxydes. En ce qui concerne les amines, nous avons d’un c6té une triamine a
base de séquences polyéther et de I'autre une diamine cyclique. Nous avons également utilisé

un dérivé phénolique qui est un mélange de trois molécules, une résine époxy a hauteur de
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70% massique, un dérivé diphénolique et une quantité trés faible d’un imidazole (moins de
1m%) en tant que catalyseur. En effet, une réaction d’éthérification entre les fonctions
époxyde et hydroxyle aura lieu dans ce cas (Figure 2). Cette réaction d’éthérification peut étre
négligée dans le cas des mélanges avec des amines aliphatique™, comme celles décrites ci-
dessus. De plus, une réaction secondaire peut avoir lieu dans cette configuration a cause de
la présence du catalyseur, I’lhomopolymérisation des fonctions époxydes (Figure 3), ce qui
rend la réticulation par durcisseur encore plus complexe. Ces différents réactifs ont été
sélectionnés afin d’étudier l'influence du type de polymérisation, de leur structure, masse

molaire et nature chimique dans la création in situ d’un thermodurcissable au sein de la

matrice polyoléfine.

o
AP CH—CH, + VA CHW _— ANAACH—CH;— O—CHA
I
OH OH
Figure 2 : Réaction entre un groupement époxyde avec un groupement hydroxy
(catalyst)
n R—HC—CH, ———— CHR—CHz—oi,—
\ / A n

Figure 3 : Réaction d'homopolymérisation d'un époxy en présence d'un catalyseur

Il est important dans un premier temps d’étudier la réactivité des différents systemes
réactifs afin d’évaluer si les conversions des réactions chimiques envisagées sont compatibles
avec les contraintes du procédé d’extrusion réactive en termes de temps de réaction et de
température. Pour cela un suivi des réactions chimiques et donc de la formation du réseau

thermodurcissable a été analysé par rhéologie.

Par ailleurs, ce chapitre est également consacré a I'étude de la miscibilité des réactifs
(époxy, amine et durcisseur) dans la matrice ainsi qu’a I'évolution de la miscibilité des

systémes réactifs complets au sein de la matrice polyoléfine. Pour la suite de ce chapitre nous
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avons considéré un mélange 80/20 en masse de PP/PP-g-MA comme matrice de base, nommé
« REF ». Il est important de savoir que tous les mélanges ont été réalisés dans des conditions
stoechiométriques (une fonction époxy pour un proton amine ou hydroxyle) et que le nombre
de moles d’anhydride maléique (provenant du PP-g-MA) est toujours en défaut par rapport

au nombre de moles de -NH,/-NH/-OH (Tableau 1).

Tous les produits utilisés pour cette étude sont des composés commerciaux utilisés
sans purification et les caractéristiques principales utiles pour cette étude sont rassemblées
dans le Tableau 2. Le descriptif des systéemes époxy/amine et époxy/durcisseur sélectionnés

pour cette étude est reporté dans le Tableau 1.
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2. Méthodes

Mise en ceuvre

Les mélanges sont réalisés dans un premier temps dans un mélangeur interne
HAAKE Rheomix OS (Thermo Fischer Scientific) avec des rotors du type roller. Afin de
I"utiliser dans des conditions optimales, 70% du volume total de la chambre est utilisé,

ce qui nous permet de préparer environ 45 g de mélange.

Les mélanges sont réalisés comme suit : introduction de la matrice PP/PP-g-MA,
attente de stabilisation du couple (environ 200 s) puis introduction du/des réactif(s).
Dans le cas d’un systeme réactionnel complet, c’est-a-dire d’un mélange contenant un
couple époxy/amine ou époxy/dérivé phénolique, un mélange préalable des deux

réactifs est réalisé manuellement avant introduction dans le HAAKE.

La température de consigne est fixée a T = 200 2C, la vitesse de rotation des vis

N =50 tours.min et un temps global de mélange de At = 10 minutes.

Il est important de noter que l'influence de I'ordre d’introduction des réactifs a
également été étudiée. Néanmoins, comme aucune différence significative n’a été

observée, cette partie n’est pas développée dans ce chapitre.
Caractérisation
Systémes thermodurcissables seuls
Rhéologie

Le suivi des réactions chimiques est réalisé a I'aide d’un rhéometre ARES-G2 (TA
Instruments) a partir de la variation du module complexe de cisaillement en fonction du
temps de traitement thermique (time sweep experiment). Plus précisément nous avons
utilisé une géométrie plan/plan de diameétre 25 mm pour un gap de 1 mm. La fréquence

choisie est ® = 10 rad.s™ et la déformation imposée 1% (domaine linéaire).
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Un mélange stoechiométrique de précurseurs de thermodurcissable a été
initialement préparé en homogénéisant manuellement les deux réactifs. Le suivi des
réactions chimiques par approche rhéologique a été réalisé pour des températures
allant de 115 2C a 165 °C. Le point de croisement entre les modules visqueux et élastique
sera considéré comme un temps caractéristique de la réaction de réticulation. En effet,
et en premiére approximation, on peut considérer que ce temps caractéristique définit

la transition sol-gel entre un fluide viscoélastique et un solide viscoélastique.
Analyse thermique: DSC (Differential Scanning Calorimetry)

Ces analyses ont été réalisées sur un appareil DSC modéle Q2000 (TA
Instruments) en utilisant I'indium en tant que standard de calibration. Une rampe de
température entre 35 et 250 2C a 10 2C.min! a été appliquée a des échantillons de
thermodurcissables seuls préalablement réticulés dans le rhéométre (entre 10 et 20 mg)

et placés dans des capsules en aluminium hermétique.

Les courbes de DSC vont nous permettre d’observer les températures de

transition vitreuse ainsi que les points de fusion des différents mélanges.
Systémes complets : thermodurcissables créés in situ dans matrice polyoléfine
Torsion rectangulaire

Le rhéometre ARES-G2 a été utilisé en mode torsion rectangulaire pour étudier
les relaxations mécaniques T, et la Tg, qui sont représentées par un maximum local de
la tangente §, rapport entre le module de perte et élastique (G”’/G’). En effet, ces pics
sont la conséquence des relaxations associées aux divers degrés de libertés des chaines
macromoléculaires'™Vii, Chaque formulation provenant du mélangeur interne a été
broyée puis injectée en forme d’haltére (type 5A) grace a une machine d’injection
Babyplast 6/10P avec un diametre de piston de 14 mm et une force de serrage de 62
kN. La température de la chambre d’injection a été fixée entre 200 et 220 °C et la
pression entre 80 et 100 bars en fonction de la viscosité du mélange. La partie centrale
des haltéres, découpée grace a un scalpel, a été fixée verticalement entre deux mors et
une fréquence de 0,1 rad.s* a été appliquée avec une déformation de 0,1 % sous air et

un balayage de température allant de -40 °C jusqu’a 140 °C.
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lll) Résultats

1. Réactivité des systémes époxy/amine et époxy/dérivé phénolique

Afin d’illustrer notre démarche scientifique et a titre d’exemple nous reportons
sur la Figure 4 le suivi des modules élastiques et visqueux en fonction du temps pour le
systeme DER667/T403 et a une température de T = 135 °C. On observe I'augmentation
des deux modules de maniere linéaire, jusqu’a ce que G’ devienne supérieur a G” et
finalement I'obtention d’un plateau. Dans ces conditions le temps caractéristique
associé au temps de gel est de 1100 s. En effet, on observe que ce temps de gel est
atteint pour un module élastique et de perte aux alentours de 10* Pa, valeur retrouvé

dans la littérature dans le cas de systéme époxy type DGEBA réticulé par une diamine™.

4,5

0 500 1000 1500 2000 2500 3000 3500
Temps (s)

Figure 4 : Cinétique de réticulation du systéme DER667/T403 a T = 135 2C — Variation du module complexe de

cisaillement avec w = 10 rad.s™! en fonction du temps.

L'apparition de ce point de gel est une signature de la formation d’un réseau
macromoléculaire infini et correspond a un avancement de la réaction de réticulation

du TD défini théoriquement en fonction de la fonctionnalité des réactifs.

- 1
P =0-D@-Dn
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P est la probabilité théorique de rencontrer un monomere ayant réagi, f et g sont les
fonctionnalités des monomeres époxy et amine respectivement. Si on applique cette
équation a notre mélange époxy/amine, sachant que la DGEBA a une fonctionnalité de
2 et la norbornane une fonctionnalité de 4, nous devrions au point de gel avoir atteint
60% de conversion du réseau thermodurcissable.

Dans le cas de notre systeme DER671/DEH84 ainsi que pour tous les autres
couples testés, nous avons une diminution du temps de gel en fonction de la
température de réticulation. Si on prend I'exemple du couple montré sur la Figure 5, on
passe d’un tgerde 840 s a un tger=270 s quand on augmente la température de traitement
de 20 2C. Il y donc une forte dépendance du temps de gel vis-a-vis de la température de

réticulation.
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Figure 5 : Mesure du temps de gel a différentes températures de polymérisation pour les différents systemes

thermodurcissables

La Figure 5 montre les variations du temps de gel en fonction de la température pour
les différents systemes étudiés. Ces points de gel sont tres différents d’un systeme a
I’autre. Pour une température de 125 2C, nous avons pour le couple DER667/NBDA un
temps de gel de plus de 40 min alors que pour le couple DER671/NBDA tge; ne dépasse
pas une minute pour la méme température de réticulation. Ces différences peuvent étre
expliquées par la structure chimique des précurseurs mis en jeu. Lorsque nous
comparons les couples cités ci-dessus, nous observons que la masse molaire de I'époxy
joue un réle important dans la réactivité du couple. En effet, lorsque nous avons un
époxy avec une masse molaire plus faible, la miscibilité et la probabilité de rencontre
avec d’autres espéces sera beaucoup plus importante. En ce qui concerne la différence
de la nature de I'amine mise en jeu, si on observe les couples DER667/T403 et
DER667/NBDA, 13 les temps de gel sont assez proches. A 125 °C, la différence entre les
deux tges est d’environ 6 min, malgré des structures tres différentes* (T403 est une
triamine et NBDA une diamine) et des masse molaires également différentes.
L'utilisation d’un systéme phénolique avec des groupements phénoliques a la place
d’'une amine a aussi un impact sur les temps de gel. En comparant les courbes

représentant les couples DER671/DEH84 et DER671/NBDA, on constate qu’on passe
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respectivement d’'un temps de gel de quasiment 1500 s a quelques secondesa T=115°C.
Ces deux systemes basés sur des mécanismes réactionnels différents sont ceux qui
permettent d’obtenir les temps de gel les plus courts dans la gamme de température

étudiée ici.

A partir de ces valeurs Figure 5 nous pouvons également déterminer une énergie
d’activation associée a ce temps de gel a I'aide d’une loi d’Arrhenius :
A . eE/RT

tger =

A est une constante, E I’énergie d’activation (en J.mol?), R |la constante des gaz parfaits
(8,314 J.mol?. K1), La Figure 6 reporte les évolutions de In(tge) en fonction de I'inverse
de la température pour chaque systeme et la détermination de la pente de ces droites

nous permet d’évaluer leur énergie d’activation (Tableau 3).

Tableau 3 : Valeurs d'énergie d'activation pour chaque systeme TD

Systéme TD E (KJ.mol?)
DER667/T403 74
DER671/DEH84 82
DER667/NBDA 88
DER671/NBDA 40

Si on compare les valeurs d’énergie d’activation obtenues avec nos systémes avec
certaines répertoriées dans la littérature, nous constatons une certaine cohérence. En
ce qui concerne des systémes époxy réticulés par une amine, R. G. C. Arridge et J. H.
SpeakeX, ont déterminé I'énergie d’activation pour DGEBA/Ethylénediamine et
DGEBA/Triéthylénetetramine* entre 70 et 80 KJ.mol?, donc dans le méme ordre de
grandeur que les valeurs ci-dessus. Une énergie d’activation de 84 kl.mol?, est observée

par Cheng® pour un systéme thermodurcissable basée sur résine époxy DGEBA avec
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une masse molaire plus faible que l|la DER671 réticulée par le 2,4,6-
tris(diméthylaminométhyl)phénol comme catalyseur en faisant varier les proportions de
fonctions, systéme qu’on pourrait comparer au systéeme DER671/DEH84. Cet ordre de
grandeur est également trouvé pour d’autres TD décrits dans la littérature, comme ceux
étudiés par Gough et Smith*V"*¥ au début des années 60, pour un méme époxy (Epikote
828, de masse molaire proche a celle de la DGBEA cité ci-dessus) et réticulé par
différents agents : triéthylamine, cette méme amine tertiaire en présence d’eau et une

polyamine hétérocyclique (Synolide 960) en présence de nombreux solvants.

Grace a I’énergie d’activation, nous avons donc pu déterminer le temps de gel attendu
a la température de mise en ceuvre (200 2C) pour tous les systémes TD, les valeurs sont
reportées également dans la derniére colonne du Tableau 4. Il est en effet a noter qu’a
200 °C ces cinétiques sont trop rapides pour étre mesurées par rhéologie. La Figure 6
nous montre cette différence de vitesse de réaction avec un graphe « modele » ou plus

la pente est importante, plus le systeme est réactif.

Tableau 4: Temps de gel pour les systémes thermodurcissables a différentes températures

Systéme Temps de gel (s)
200 °C
105 eC 115°9C 125 9C 135 ¢2C 145 oC 155 eC 165 eC
(théorique)

DER667/T403 - - 2200 1100 415 185 66 4,5
DER671/DEH84 - 1420 870 470 230 - - 10
DER667/NBDA - - 2600 685 235 - - 3
DER671/NBDA 450 95 59 - - - - <1
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Figure 6 : Graphe permettant de déterminer I'énergie d'activation pour chaque systéme TD

On observe alors que pour I'ensemble des systémes TD sélectionnés, la réactivité
est trés importante et que le temps de gel obtenu est largement inférieur a 80 s, temps
de séjour moyen estimé dans nos conditions expérimentales d’extrusion réactive a
200°C.

La température de transition vitreuse de ces systémes polymérisés a ensuite été
caractérisée par DSC, comme on peut voir Figure 7, pour le couple DER667/T403 aucun
exotherme résiduel n’est observé et la réaction est donc compléte au bout de 25 min a
145°C sous le rhéometre. L'ensemble des T, mesurées pour les quatre systéemes étudiés

est recensé dans le Tableau 5.
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Figure 7 : Graphe DSC du systéme DER667/T403, réticulé au rhéometre a 145 °C

250

Tableau 5: Ty mesurées par DSC pour les systemes TD réticulés au rhéométre a différents isothermes

Température de T,
réticulation dans Te DER(?,g/ T403 DER671/DEH84 Te DER?fZ)/ NBDA | Te DER?Z cl)/ NBDA
le rhéometre (2C) ) (2C) B )

105 - - - -

115 - 46,6 - -

125 74,3 51,6 82,0 94,0

135 74,6 49,8 - 92,0

145 74,4 50,0 93,0 -

155 78,7 - - -

On observe que les Tg ne varient pas pour les systéemes DER667/T403,

DER671/DEH84 et DER671/NBDA en fonction de la température de cuisson et nous

avons en moyenne une Tg de 76 °C et 50 °C respectivement. Le fait que la Tg ne dépende

pas de la température de cuisson signifie que dans le domaine de température de

polymérisation étudié (105-155 °C), les mécanismes réactionnels ne dépendent pas de

la température ou en d’autres termes il n"apparait pas de contribution d’'une autre

réaction dans le domaine de température étudié. Cependant, en ce qui concerne le
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dernier couple de TD nous avons une variation de la Tz qui atteint 10 °C avec
I'augmentation de la température de réticulation. Ceci peut étre expliqué par la

contribution d’autres réactions.

2. Mélanges réactifs

2.1. Courbe de mélange/miscibilité des précurseurs

Les mélanges présentés dans cette partie ont été réalisés comme décrit dans le
paragraphe I.2. dans un mélangeur interne type Haake. La miscibilité des mélanges sera
appréciée par I'évolution du couple qui s’exerce sur les pales du mélangeur. Nous
sommes ici dans les cas pour lesquels le rapport de viscosité A entre la phase
thermodurcissable dispersée et la matrice polyoléfine est faible (<103) en tout début
d’action de mélange. D’'un point de vue expérimental, ce type d’expérience a été
rapporté pour la premiére fois par Scott et Joung®' (1996) et ensuite étudié au
laboratoire (Cassagnau et al.* en 2005 et Bonnetil en 2012). Les auteurs réalisent
leurs expériences en mélangeur interne, ce qui permet de découpler les étapes et
constitue un bon modele du procédé futur en extrudeuse. La Figure 8 donne
schématiquement la variation du couple mécanique qui s’exerce sur les pales des rotors
d’un mélangeur interne. Ce couple traduit les variations de viscosité et révele ainsi
plusieurs phénomeénes pour une expérience simple consistant a introduire dans un

polymeére fondu une phase liquide miscible (plastifiant, monoméres, oligomeéres, etc.).
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Figure 8 : Schéma de la variation du couple qui s’exerce sur les pales d’un mélangeur interne lorsqu’un liquide

miscible de faible viscosité est ajouté a un polymére dans la chambre de mélange

Le début de la courbe de variation du couple est classique pour la fusion de
polymeres thermoplastiques. Cette forte augmentation du couple est due a la fusion
des granulés de polymeéres causée essentiellement par leur friction au cours du mélange.
On peut associer ce mécanisme a un procédé de frittage entre grains de PP. Suite a la
fusion du polymere, le couple diminue alors et se stabilise dans un régime permanent
d’écoulement (couple et températures constantes). Une fois le couple stabilisé,
I'introduction des monomeéres de faible viscosité conduit a une forte chute du couple
due au fait que ce fluide va complétement modifier le gradient de vitesse de
déformation, ce qui se traduit par un phénomeéne de lubrification. Méme si ces
monomeéres sont miscibles avec le PP, ces deux fluides miscibles sont néanmoins
initialement macro-séparés, le gradient de cisaillement est alors localisé dans la phase
constituée du fluide de plus faible viscosité, induisant ainsi un phénomene de glissement
(lubrification). Si les deux fluides sont miscibles, alors ils vont ensuite inter-diffuser.
Finalement, le rapport de viscosité entre les couches de fluides augmente
progressivement pour tendre vers 1, ce qui facilite de plus en plus le mélange
mécanique. Ainsi, le couple augmente et finit par se stabiliser a la valeur correspondante
a la viscosité du mélange des fluides a I'état homogéene. On peut représenter
schématiquement ce comportement en mélangeur en fonction du temps de mélange

(Figure 9).
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Temps de mélange/réaction

Figure 9 : Schéma illustrant le champ de vitesse lorsqu’on est en présence d’un phénoméne de lubrification (ou de
glissement) observé lors de I'introduction dans un polymére fondu d’un fluide de viscosité bien plus faible que celle

du polymeére (p << 103). En fin de diffusion/mélange, le gradient de cisaillement est homogeéne

Les différents précurseurs des réactions de polymérisation de la phase
thermodurcissable ont été ainsi testés sur ce principe de mélange en mélangeur interne
pour connaitre leur pouvoir de diffusion et leur limite de solubilité. Ces résultats sont
montrés Figure 10. Par exemple, la DER 667 et la T403 sont totalement miscibles jusqu’a
une concentration de 15%. En effet, apres leur introduction, le couple chute comme
attendu mais il remonte vers un plateau traduisant qu’un milieu homogéne PP/PP-g-
MA/DER667 ou PP/PP-g-MA/T403 a ainsi été élaboré. En revanche, le résultat est tout
autre pour la DER671 et la DEH84 dont on observe que le couple ne remonte pas pour
des concentrations supérieures a 2,5%. La solubilité de ces molécules avec la matrice est

donc tres faible et inférieure a 2%.
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Figure 10 : Influence du pourcentage massique pour les mélanges PP/PP-g-MA avec un réactif, T=200 °C, N=50

tours.min! A : PP/PP-g-MA/5-15%DER 667, B : PP/PP-g-MA/1-5%DER 671, C : PP/PP-g-MA/5-15%T403, D : PP/PP-g-
MA/1-2,5%DEH 84, E : PP/PP-g-MA/1-5%NBDA
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Cette étude, bien que qualitative, a permis de quantifier la solubilité de ces précurseurs
des réseaux thermodurcissables avec une matrice PP/PP-g-MA dans des conditions de
mélange a I'état fondu. Nous allons donc maintenant observer le comportement
macroscopique de mélanges réactifs avec la création de la phase thermodurcissable

dans la matrice PP.

2.2. Synthése in situ de la phase thermodurcissable

Sur ce méme principe d’expérience, les mélanges réactifs, c’est dire la polymérisation in
situ de phase thermodurcissable pendant I'action de mélange avec la matrice PP, ont
été réalisés selon ce méme protocole. On observe sur la Figure 11-A, pour le mélange
avec le systéme DER671/DEH84, une stabilisation du couple pour tous les pourcentages
massiques de TD étudiés (de 5 a 26%). En effet, pour les mélanges a 5% et a 10%, le
couple mesuré (proche de 5 Nm) est équivalent a celui de la matrice avant introduction
des réactifs. En revanche, pour la concentration de 26% en TD, on observe une remontée
plus lente du couple d’environ 5 min (contrairement a quelques secondes pour les
autres mélanges). La valeur plateau d’équilibre (=2 Nm) ainsi atteinte est largement

inférieure au couple avant introduction des réactifs. D’autre part on remarque, sur la

Figure 11-A, que le temps de stabilisation du couple est d’autant plus long que la
concentration en précurseurs est élevée. Nous avons observé préalablement que les
mélanges a base de I'époxy DER 671 ou DEH 84 (précurseurs de DER671/DEH84)
montraient une non-miscibilité avec la matrice PP. On peut donc en conclure que
I'augmentation de la viscosité de la phase thermodurcissable au cours de la
polymérisation conduit a favoriser I'action de mélange bien que ce systéme soit a priori
non miscible initialement. En fait, le systtme se comporte ici comme un mélange de
polymeéres non miscibles dont le rapport de viscosité augmente avec le degré de

polymérisation',

Concernant les systémes DER671/NBDA (Figure 11-B) le méme comportement est

observé. Toutefois, on note une remontée du couple plus rapide et dont I'allure ne
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dépend pas de la concentration initiale en précurseurs. Le fait que ces précurseurs
soient plus miscibles (NBDA introduit en tres faible quantité, inférieure a 1m% alors
que DEH 84 jusqu’a 17,3 m% pour les mélanges les plus chargés) conduit a une action
de mélange plus efficace bien qu’un phénomeéne de séparation de phase apparaisse
nécessairement avec I'avancement de la réaction de polymérisation. Le fait le plus
marquant est que le couple a I’équilibre est plus élevé en fin de polymérisation et
mélange. Si on part de ’hypothése d’'un mélange final PP/PP-g-MA/TD non miscible, ce
couple plus élevé — et donc une viscosité plus élevée — peuvent traduire une réactivité
du couple DER671/NBDA plus importante que celle du couple DER671/DEH8&4,
entrainant la formation du réseau thermodurcissable avant méme la dispersion des
réactifs dans la matrice. Comme montré précédemment (Tableau 4 11l-1), a 125 C le
tges de DER71/NBDA est atteint a 95 s alors que celui pour le couple DER671/DEH84 est
15 fois plus élevé. Le rapport entre la viscosité de la matrice et celle et du TD déja
formé DER671/NBDA, sera proche de 1, ce qui va favoriser le mélange et la dispersion

de la phase minoritaire, vu que la viscosité des deux composants sera proche.
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Figure 11 : Suivi des couples pour les mélanges PP/TD ainsi que les clichés TEM pour les mélanges avec les

pourcentages les plus élevés, A : REF+5-26m%DER671/DEH84, B : REF+5-10m%DER671/NBDA

Les clichés TEM mis en évidence sur la Figure 11 nous montrent une organisation

microscopique avec distribution de nodules de thermodurcissable homogene dans la

matrice PP/PP-g-MA et de taille submicronique pour les deux couples de TD. En réalité,

méme si au niveau microscopique nous avons organisation ressemblante (tailles des

nodules différentes), le comportement macroscopique pour |'obtention du mélange

final est différent (courbes obtenues par le mélangeur interne).
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2.3. Caractérisation de la phase thermodurcissable

La Figure 12 ci-dessous montre le comportement en DSC des mélanges PP/TD
élaborés au mélangeur. Compte tenu de la faible concentration en phase TD dans la
matrice PP, il est extrémement difficile de déterminer une température de transition
vitreuse associée a la phase thermodurcissable. Toutefois, pour le systeme
DER671/DEH84 le plus concentré en phase TD (26m%), une transition vitreuse est
observée vers 85 °C. D’autre part, on observe qu’il n’y a pas de modification de l'aire
sous I'endotherme de fusion et I'exotherme de cristallisation du PP pour le mélange avec
DER671/NBDA. A priori donc cette synthése in situ de la phase thermodurcissable ne
modifie pas le pourcentage cristallin de la matrice PP (voir Tableau 6). En ce qui
concerne le mélange avec DER671/DEH84 un léger décalage du point de fusion et de
cristallisation est observé. Ceci peut étre expliqué par le pourcentage important de TD
créé in situ dans ce cas. En effet, Menczel et Varga®™* ont montré qu’un agent nucléant,
tel le talc, peut avoir un impact sur le taux de cristallinité du PP quand il est présent
méme en faible quantité (a partir de 0,05m%). Si on considére un TD comme un agent
nucléant, ceci pourrait expliquer le décalage de la température de cristallisation étant

donné la présence du TD va étre un obstacle a la cristallisation du PP.
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Figure 12 : Graphes DSC pour les mélanges PP+20m%PP-g-MA+26m%DER671/DEH84 (bleu) avec T, aux alentours de
85 oC et PP+PP-g-MA (rouge).

Tableau 6: Températures de fusion et de cristallisation ainsi que les enthalpies associées et le pourcentage cristallin

pour la matrice et les mélanges avec DER671/DEH84 et DER671/NBDA déterminés par DSC.

T¢(2C) Tc(2C) AH¢(J.g") | AH:(J.g") Crisﬁllin
REF 170 115 89 105 45 %
REF+26%DER671/DEH84 164 122 75 85 40%
REF+10%DER671/NBDA 168 121 88 101 44%

Pour tenter de mieux caractériser cette phase thermodurcissable, nous avons
étudié les échantillons de mélange TP/TD par DMA sur le principe de I'expérience de
torsion rectangulaire. La Figure 13 montre les variations de tan d (= G”’/G’) en fonction
de la température. Ces variations sont extrémement riches en termes de mécanismes
de relaxation associés aux deux phases. A noter que généralement, on fait le
rapprochement, voire I'association, entre la température de relaxation des chaines T
et la température de transition vitreuse, T,, observée en DSC.

03 —*— REF
—*— REF+23m%(DER667/T403)

0,25 REF+26m%(DER671/DEH84)

REF+10m%(DER667/NBDA)
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Figure 13 : Variation de tan &en fonction de la température pour différents mélanges TP/TD.

Sur ces courbes de DMA, on observe que la T, (~ 0°C) associée a la T, du PP ne
varie que tres faiblement pour les mélanges PP/TD. En revanche on observe clairement
I"apparition d’une relaxation principale associée a la T, de la phase thermodurcissable.
La température de cette T, ainsi que son intensité dépendent fortement des systemes
étudiés et de la concentration en phase thermodurcissable. Par exemple, on observe
que le pic le plus intense (tan & = 0,24) est obtenu pour le systeme DER671/DEH84 a une
concentration de 26%. La relaxation correspondante au mélange DER667/NBDA a une
intensité proche de 0,12 pour une concentration de 10% en phase TD. En ce qui
concerne le mélange DER671/NBDA, celui-ci présente un comportement singulier (avec
une intensité tout de méme proche de 0,10), probablement di a la coexistence de

plusieurs mécanismes de polymérisation.

En transposant ces observations a nos mélanges, on observe le méme phénomene
comme le montre la Figure 14 pour le systéme DER671/DEH84. Cependant, la T, est

fortement décalée en température pour une concentration de 26% en phase TD. Ceci
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peut signifier qu’une phase TD avec état de polymérisation plus élevée conduisant a un
réseau plus dense est ainsi synthétisée a cette concentration. En effet, quelques
fonctions amines vont se greffer sur la matrice PP-g-MA et peuvent rester piégées,
méme apres la séparation de phase PP/TD étant donné qu’ils sont chimiquement liés.
Ces oligomeres seront donc présents dans la phase riche en PP et, par conséquent, la
stcechiométrie de la phase riche en thermodurcissable sera affectée. Ce changement de
stoechiométrie induira alors une baisse de la Tgdu systeme. Ce phénomene est d’autant
plus marqué lorsque le pourcentage massique en TD est faible. En réalité, plus la
quantité de fonctions —NH,/-OH est faible, plus le rapport molaire entre ces fonctions et

les fonctions anhydride maléique est faible, impactant ainsi la stoechiométrie des TD

(Tableau 7).
0,3
0,25 —e— REF+5m%(DER671/DEH84)
—e— REF+10m%(DER671/DEH84)
0,2
REF+26m%(DER671/DEH84)
©w 0,15
C
©
|_
o1 X
0
-100 -50 0 50 100 150 200

Température (°C)

Figure 14 : Evolution de la réponse ¢ la torsion rectangulaire pour les mélanges REF + 5-26% DER671/DEH84
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Tableau 7 : Rapport molaires entre les fonctions -NH2/-OH et anhydride maléique pour les différents mélanges avec

DER671/DEH84
Proportions Nouvelles
) NyH2/0H massique a proportions
Mélanges PP/TD n, . N stoechiométrie de en prenant
nhydride maléique . .
fonction (Epoxy : en compte le
Amine/Hydroxyle) PP-g-MA
REF+5%DER671/DEH84 7 1:2 1:1,7
REF+10%DER671/DEH84 15 1:2 1:1,87
REF+26%DER671/DEH84 35 1:2 1:1,94

Ce méme phénomeéne est observé lors d’'une étude menée en 2001 par Bonnet™
et al., pour un mélange MCDEA/DGEBA dans une matrice poly[oxy-(2,6-diméthyl-1,4-
phénylene)] (PPE), ou la Tg de la phase TD augmente lorsque son pourcentage massique
dans le mélange augmente (Figure 15). En effet, quelques oligoméres d’époxy vont se
greffer sur la matrice PPE et peuvent rester piégés, méme apreés la séparation de phase
TD/PPE étant donné qu’ils sont chimiquement liés. Ces oligomeéres seront donc présents
dans la phase riche en TP et par conséquent la stoechiométrie de la phase riche en
thermodurcissable sera affectée. Ce changement de stcechiométrie induira alors une
baisse de la Tgdu systeme TD, avec une diminution jusqu’a 20 2C pour le mélange a 60%

massique de PPE.
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Figure 15 : Evolution de la T, du systéme TD dans une matrice PPE en fonction de son pourcentage massique

Enfin, ces différentes valeurs de T; sont reportées dans le Tableau 8 et comparées
a la Tg du thermodurcissable polymérisé en masse. Il faut étre toutefois prudent avec ce
type de comparaison. Globalement, nous pouvons affirmer qu’une phase
thermodurcissable a bien été synthétisée in situ avec des températures Tz dans un
domaine de température 80-100 2C méme si celles-ci different parfois des valeurs de Tg

trouvées en DSC.

Tableau 8 : Températures associées aux relaxations mécaniques de chaines pour les mélanges PP/TD

Proportions Nouvelles
. massique a proportions en
To Matrice
TaTD(2C) | Te ;Ich(lirc;))ar ¢ . stoechiométrie de prenant en
() fonction (Epoxy : compte le PP-g-
Amine/Hydroxyle) MA
REF - - -1 - -
REF+23%DER667/T403 90,5 78 0,5 22:1 22:0,13
REF+26%DER671/DEH84 95 50 2 1:2 1:1,94
REF+10%DER667/NBDA 89 93 -0,5 46:1 46:0,3
REF+10%DER671/NBDA 107 92 2 13:1 13:0,78
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Afin de pouvoir étudier ces mélanges de maniere plus exhaustive nous sommes
contraints de sélectionner seulement deux thermodurcissables pour la suite du projet.
Nous avons donc décidé de choisir, sur la base des T, les plus élevées et des temps de
gels les plus courts, les mélanges élaborés avec les systéemes DER671/DEH84 et

DER671/NBDA.
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IV)  Conclusion

Dans cette partie nous avons étudié, dans un premier temps, la réactivité des
couples de précurseurs pour la formation de TD. Grace a des analyses rhéologiques et
en prenant en compte le temps de gel comme temps caractéristique de la réticulation,
nous avons mis en évidence le fait que les précurseurs formant le mélange
DER671/NBDA sont les plus réactifs. Néanmoins, tous les couples étudiés sont trés
réactifs, surtout a 200 2C, ou aucun tge calculé n"atteint 10 s.

D’autre part, nous avons vérifié la miscibilité de nos réactifs individuellement avec
la matrice. Nous avons pu constater des comportements différents selon les réactifs
considérés. En effet, les composés DER667 et de la T403 sont totalement miscibles
jusqu’a un pourcentage massique de 15%, alors que la DEH84 et la DER671 sont
immiscibles dés 2%.

Lorsque I'étude s’est portée sur les mélanges PP/TD, deux cas de figure se sont
présentés malgré une structure morphologique ressemblante. Pour les mélanges avec
DER671/DEH84, le couple semble avoir une forte dépendance de la quantité de TD
introduite. Il en a été déduit que plus le pourcentage de TD est important, plus la
stabilisation du couple est longue. Ceci est caractéristique du comportement d’un
mélange de polymeres immiscibles dont la viscosité augmente avec la formation du
réseau TD. En ce qui concerne les mélanges avec DER671/NBDA, étant donné la forte
réactivité de ce systeme, la viscosité du milieu augmente trés rapidement, ce qui va
faciliter le mélange et donc la stabilisation du couple.

L'analyse par calorimétrie différentielle, apporte tres peu d’informations
supplémentaires car les températures de transition vitreuse sont souvent masquées par
les pics de fusions. En effet, il est uniquement possible de voir la T du mélange le plus
chargé en TD (26%). C'est pour cela que nous avons décidé d’utiliser une autre
technique : la torsion rectangulaire, pour essayer de mettre en évidence une
température de relaxation des chaines caractéristique de chaque composante du
mélange. En faisant un balayage de température nous avons pu mettre en évidence la
Tg de la matrice (aux alentours de 0 2C) ainsi qu’une T caractéristique pour chaque
couple de TD, allant de 90 a 107 2C. Cette T; sera dépendante de la quantité de TD créée

in situ, pouvant varier jusqu’a 20 2C pour un méme TD en fonction de son pourcentage
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massique. En effet, le rapport molaire entre les fonctions amine et anhydride maléique
sera d’autant plus petit lorsque la quantité de TD sera faible, créant ainsi un défaut dans
la stoechiométrie des fonctions amines et époxydes et donc entrainant une diminution
la Tg du milieu.

Pour la suite de ce manuscrit, nous avons décidé de sélectionner les deux couples
présentant les Tg les plus élevées (DER671/DEH84 et DER671/NBDA) afin de pouvoir les
étudier de maniere approfondie. Les prochaines études se concentreront donc
uniquement sur ces systemes et nous allons nous intéresser a différents aspects de ces
mélanges comme l'influence du pourcentage massique de TD, de la quantité de
compatibilisant PP-g-MA, des parametres process sur les propriétés mécaniques ainsi

gue sur la morphologie.
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Chapter Il : Impact of the in situ
creation of the thermoset minor phase
on the physical properties of a PP based
blend

1) Introduction

Polypropylene (PP) is a widely known and used polymer and its production
represents 20 % of the total production’ of plastic in Europe in 2016. Its use covers
almost all types of industries, from food packaging to automotive parts passing by bank
notes. PP is an attractive polymer due to its low cost, high macromolecular diversity, low
density and it is inert to other chemicals. Event though, it has a fair good mechanical
strength at room temperature, it becomes brittle under low temperature since its glass
transition is around 0 °C. To benefit of the qualities of PP and to replace expensive
polymers, physical and chemical modifications are required in order to reinforce PP.
Among those modifications, three were widely studied.

Polymer blends™ "V are very complex and have been studied for almost 30 years.
Indeed, in some cases it is possible to merge the best properties of each polymer, by
increasing the performance of the final material. In addition, they generally have a lower
impact than developing completely new materials. However, almost all polymers with
different chemical structures are immiscible, thus causing phase separation, which is
problematic for the final properties of the material.

Several studies also discuss the effects of the incorporation of inorganic fillers%ViVi
such as glass fiber, talc, silica, etc. A very positive impact on mechanical and viscosity is
observed without compromising the feasibility and the cost of these fillers is usually very
low. Although, incorporation of inorganic fillers is very attractive, its limitation is the
repercussion on the density of the material which may depending of the inorganic filler

concentration importantly increased"",

92



Chapter Il : Impact of the in situ creation of the thermoset minor phase on the physical properties of a
PP based blend

In order to overcome this limitation, the addition of organic fillers into
thermoplastics has aroused increasing interest and experimentation during the last
years. This technique has been widely used to improve certain intrinsic properties of
conventional matrices (PS, PE, EVA) such as barrier properties*, tensile strength
properties® or even viscosity*'. This type of modification was chosen in this work, more
precisely the in situ creation of thermosets (TS).

However, as said before, PP is chemically inert and the in situ creation of a new
polymer can have the opposite effect and decrease some properties such as resilience,
if any chemical bond has been created between both phases. Therefore, using a
compatibilizer seems essential. The introduction of a di-block copolymerXi in the blend
is commonly used to compatibilize two immiscible polymers. Indeed, this copolymer
composed of two blocks, each miscible or of the same nature of the components of the
blend, will assure the link between the immiscible polymers. Another possibility is the
in situ formation of a copolymer™> by chemical reaction at the interface between the
phases during the preparation of the mixture. The type of compatibilizer used in this
work is a polypropylene grafted with maleic anhydride (PP-g-MA), a modified
homopolymer®, often used as coupling additive for filled polypropylene and polymer
blends", as pigment dispersant, etc. This compatibilizer introduced in not classical
concentration will be an important point in our study in order to understand its influence
and its role in the creation of thermosets (TS) in the PP matrix.

In semi-crystalline polymers, such as polypropylene, the crystalline structure is very
sensitive and its modification can have an important impact on macroscopic properties.
The lamellar orientation, the lamellar thickness® and the degree of crystallinity can
have a direct effect on the Young’s modulus and resilience.

In the case of polypropylene, another variant has to be considered, since different
types (a-monoclinic, B-hexagonal, y-triclinic and smectic) of crystalline forms can be
encountered. Each structure can lead to PP with quite different mechanical properties.
In fact, B-polypropylene® is known to have excellent toughness and impact strength, in
comparison with the a-PP, the most common form. Cascone and Fulchiron™, showed
that a [-polypropylene can be obtained by a squeeze flow from an isotactic
polypropylene (iPP) initially containing only an a-phase. This phenomenon is generally
developed in specific conditions such as the presence of nucleating agents. The
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influence of these agents has been widely studied in the literature. Papageorgiou et al.
described a non-exhaustive list of different B-nucleating agents which mostly are
inorganic fillers, for example calcium derivates are often described as really
performant™ixi - Nevertheless, some organic fillers can play the role of B-phase
promoter as studied by Zhang™" et al. with the use of an acylamino-nucleating based-
agent. Indeed, the isotactic PP studied presented at first no hexagonal form but with the
addition of 0.3wt% of nucleating agent, 87% of the crystallization of iPP was found to be
with B-form. The appearance of this hexagonal modification increased the elongation at
break (from 150% without nucleating agent to 500 % with 0.2 wt% of filler) and doubled
the impact strength.

The main objective of this work is to investigate chemical, structural and
morphological parameters initiating the mechanical properties improvement with the
in situ creation of a thermoset phase TS in a PP matrix. The first part of this paper will
discuss the chemical interaction between the PP matrix, the compatibilizer and the TS
phase in situ created as well as its morphology. The second part will focus on the impact
of the creation of the TS phase in the amorphous phase mobility and crystallinity of the
PP. Eventually, the third part will try to establish a relation between the morphology,

the crystalline structure modifications and the mechanical properties improvements.
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)] Materials and formulation

1. Materials

Polypropylene (PP) PPH 3060 was supplied by Total. The melt flow index is
1.8 g.10min? (in the following conditions: 230 °C.2.16 kg) and the zero shear viscosity
Mo= 700 Pa.sat T =200 °C. The density of this polymer is 0.90 g.cmat room temperature
and the melting point at Tm = 165°C was measured by differential scanning calorimetry
(DSC) analysis.

Maleic anhydride functionalized polypropylene, PP-g-MA, produced by Exxelor
(PO 1020) was used as a compatibilizer since the PP is chemically inert. The maleic
anhydride mass grafting rate was determined by acid-base titration and it was found at
0.7 wt% after purification (1.2 wt% before purification). The number-average molar
mass was evaluated at 36200 g.mol' by size exclusion chromatography (SEC) in
trichlorobenzene (TCB) at 110 °C.

The DER 671, a low molar mass epoxy based-resin developed by Dow Chemicals, was
used for both formulations in this study (DER 671/NBDA and DER 671/DEH 84). In order
to create a thermoset phase, a cycloaliphatic diamine was chosen for one of the
formulations, the norbornane diamine (NBDA) by MitSui Chemicals in liquid state. For
the second formulation, DEH 84, an epoxy curing agent which is a phenolic harder, as
well from Dow Chemicals, was employed to create the second thermoset network. All
the formulations were realized under stoichiometric conditions (an epoxy function for
one amine proton or hydroxy proton) with regard to the creation of thermosetting
(Table 1). All reagents and matrix are industrial products that were used without any

further purification, their structure and the main characteristics are showed in Table 2.
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2. Samples preparation

Samples were synthetized by melt blending in a co-rotating twin-screw extruder
(Leistritz LSM Model, L/D = 60, D = 18 mm) at 200 °C. In order to ensure sufficient
shearing and mixing, the screws have two reverse conveying elements. The screw profile

is shown in Figure 1.
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Figure 1 : Twin-screw profile with two reserves convoying elements.

Screw speed was fixed at 800 rpm and the matrix was added by the hopper at a flow
rate of 3 kg.h™! with the compatibilizer PP-g-MA and the reagents DER 671 and DEH 84
(solid state for both reagents). The liquid NBDA amine was incorporated with an external
liquid pump at L/D = 17D of the extruder. For specific discussion as reported in the
paragraph IV.1, the NBDA will be respectively injected at L/D = 32D and L/D = 42D. The
different formulations realized are listed in Table 3. It is important to point out that all
the formulations were carried out under stoichiometric conditions (an epoxy function
for one amine proton or hydroxy proton) and that the number of moles of maleic
anhydride (originating from PP-g-MA) is always in default relatively to the number of
moles of -[NH2] / -[NH] / -[OH]. At the die of the extruder, the samples were cooled with
air and granulated. The residence time in the extruder was estimated around 80 s from

Ludovic Software®.
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Table 3 : Mass fraction (wt%) for each formulation
Samples PPH3060 | PP-g-MA | DER671 | DEH84 NBDA

PP+20wt%PP-g-MA 80 20 - - -

PP+20wt% PP-g-MA+26wt%(DER671+DEH84) 54 20 8.7 17.3 -

PP+26wt%(DER671+DEH84) 74 - 8.7 17.3 -

PP+20wt%+ PP-g-MA+12wt%
68 20 4 8 -
(DER671+DEH84)

PP+9 wt% PP-g-MA+12wt% (DER671+DEH84) 79 9 4 8 -
PP+15wt% PP-g-MA+10wt% (DER671+NBDA) 75 15 9.3 - 0.7
PP+10wt% (DER671+NBDA) 90 - 9.3 - 0.7

3. Soxhlet extraction procedure

In order to study the structures and chemical bonds created during the in situ
synthesis of the thermoset phase in the PP by reactive extrusion, around 2 g of finely
ground sample powder was placed in a thimble and then put in the soxhlet apparatus.
In the case of PPV xylene is often adopted as the dissolution solvent under boiling
conditions. In our experiment we used 250 mL of p-xylene (boiling point at 140 °C). Once
the first cycle began the reflux was maintained for at least 48 h. Both the solid extracted
and the soluble fraction were dried and weighed and further analyzed by DSC and

Fourier-Transform Infrared Spectroscopy (FTIR).

Ill) Characterization

1. Tensile tests

The formulations were injected into dumbbell specimens (A5 type) using a Babyplast

6/10P machine with a piston diameter of 14 mm and a clamping force of 62 kN. The
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temperature of the injection chamber was set between 200 and 220 °C and the pressure
between 80 and 100 bars depending on the viscosity of the formulation.

At least five specimens from each sample were tested with an initial distance
between the grips of 50 mm. A speed of 5 mm.min™ was used to strain the specimens

in order to record the Young’s modulus and 100 mm.min! for the elongation at break.

2. Charpy Impact

The impact strength of the different formulations was studied by means of a Charpy
Impact test at room temperature. The formulations were injected into pieces with a
width of 20 mm, a length of 60 mm and a thickness of 10 mm using the same injection
machine and conditions described above. A notch was realized at the center of the
specimen 45° wide and 2 mm deep.

The impact test parameters were: Weight = 0.917 Kg, pendulum length = 225 mm,
speed = 2.93 m.s%, fall angle = 150 ° and fall height = 302 mm.

3. Transmission Electron Microscopy (TEM)

Injected samples as described in section Ill.1 were immerged in 1 wt% Ru04 solution
(water/sodium hypochlorite 50/50 : v/v) for 48 h. Ultrathin samples (around 70 nm
thick) were obtained by microtomy with an oscillating diamond knife at room
temperature. The samples were placed in a copper grid and then positioned under
vacuum into the column of the microscope (TEM PHILIPS CM120, CTu Lyon, camera
Gatan Orius200 2Kx2K) with an accelerating voltage of 120 kV.

4. Differential Scanning Calorimetry (DSC)
Melting temperature, enthalpy of fusion and degree of crystallinity were measured
by a Differential Scanning Calorimetry (DSC) Q2000 machine (TA Instruments). In a

hermetic aluminum capsules, 10 mg of the different samples were placed and a

temperature ramp was applied: a first heating step from 25 °C to 250 °C at 10 °C.min™*
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and a cooling step until room temperature at the same speed, the same procedure was
repeated at least twice.

It is possible to determine the degree of crystallinity of a polymer by differential
scanning calorimetry by calculating the melting enthalpy (AHm) and comparing this value
to the melting enthalpy of a theoretical 100% crystalline PP (AH’m), as showed in the

equation that follows :

AHp,

%Crystallinity = e

(1)

With AHCme = 200 J.gbovi

5. X-rays Measurement (WAXS)

X-rays scattering at wide angles (WAXS) were performed on 1 mm slices of a
dumbbell specimen, injected such as described for the mechanical properties. The
measurements were carried out at the Centre de Diffractométrie — CLEA in Lyon in
transmission mode with an Oxford Gemini A Ultra diffractometer using a nickel filtered
copper radiation (wave length = 0.154 nm). The WAXS analyses allow us to study the
different crystalline phases present in the PP. The PP used here presents at first only

crystals of o form.

6. Fourier-Transform Infrared Spectroscopy (FTIR)

The infrared transmission spectra of solid samples were obtained thanks to Smart
OMNI transmission (Thermo Fischer Scientific). A film (with a thickness between 30 and
40 um) was realized under hot press at 200 °C for each sample. The film was placed in
the apparatus in vertical position in order to obtain the spectra in transmission mode
(36 scans). After the acquisition of the data, we will be able to identify the different

vibration modes of specific chemical bonds.
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IV)  Results and discussion

1. Thermoset synthesis and chemical mechanisms

Figure 2 shows the morphology of the reactive blend PP+26wt%(DER671+DEH84)
(A) and PP+20wt%PP-g-MA+26wt%(DER671+DEH84) (B). The aim here is to show the
important role of the compatibilizer in the final morphology.

Actually, the importance of a compatibilizer™i*™ and its consequences on the final
morphology in non-miscible polymer blends has been demonstrated in numerous
publications. Figure 2-A, without PP-g-MA, shows a larger TS size dispersion with
nodules with diameters up to 5 um. In Figure 2-B, the TS domains are almost not
identifiable because of low magnification applied. Thanks to complementary TEM
analysis, we observe that for the sample without PP-g-MA (TEM A), the diameter of the
TS particles is superior to 3 um. However, on the micrograph for the compatibilized
sample (TEM B) we can clearly identify smaller TS domains. We have a narrower
distribution, several nodules of 0.5 um diameter and even smaller nodules with the
presence of PP-g-MA as compatibilizer are observed. The creation of these small
domains thanks to PP-g-MA decreases the interfacial tension between the nodules and
the PP matrix and tends towards a more stable and finer morphology. Note that the

same type of morphology is observed for the blends with NBDA [SI-1].

102



Chapter Il : Impact of the in situ creation of the thermoset minor phase on the physical properties of a
PP based blend

Figure 2 : SEM micrograph of PP+26%wt(DER671+DEH84) (A) and PP+20wt%PP-g-MA+26%wt(DER671+DEH84) (B) and
respective corresponding TEM micrograph (formulations stained with RuO,)

Mazidi®™* et al., studied the impact of EPDM grafted with maleic anhydride (mEPDM)
as a compatibilizer in a PP (matrix)/PA6 blend. The microstructure of the ternary blend
is very similar to the one observed for our system, with a dispersed phase with a
diameter inferior to the micron and with a thin interface between the two polymers,
and they were able to measure the interfacial tension between PP/PA6, PP/mEPDM and
PA6/mEPDM. The values at 230°C are around 5 mN.m-1 for the blends with mEPDM and
almost three times higher for pure PP/PA6 blends. Thus, the presence of a compatibilizer
significatively reduces the interfacial tension between two immiscible polymers.

Hu* et al. also demonstrated the importance of a compatibilizer in the final
morphology. In fact, during in situ synthesis of a PA6 in a PP matrix by reactive extrusion,
3-isopropenyl-R,R-dimethylbenzene isocyanate (TMI) grafted onto PP (PP-g-TMI) is

introduced. PP-g-TMI initiated the creation of a copolymer PP-g-PA6 created

103



Chapter Il : Impact of the in situ creation of the thermoset minor phase on the physical properties of a
PP based blend

simultaneously with the PA-6 synthesis and leads to its nanostructuration, with 80 nm
diameter PA6 nodules.

In our case, this compatibilization can be explained by the creation of a chemical
bond between PP-g-MA and the epoxy based thermosetting phase (one possible
reaction is reported on the Figure 3). In order to qualify and quantify the nature of the
minor phase/interface created, a Soxhlet extraction was carried out to separate the

matrix from the TS based-phase.

o) 0 H

Figure 3 : Chemical reaction between PP-g-MA and an amine

First, we evaluated the Soxhlet efficiency on the systems without PP-g-MA.
Therefore, the PP from non-compatibilized formulations PP+26wt%(DER671/DEH84)
and PP+10wt%(DER671/NBDA) were selectively extracted by xylene. For both
formulations, 95 wt% of the PP was extracted evidencing the efficiency of the solvent
chosen32 with uncertainty estimated to be 5%. This same uncertainty was observed by
Bream and Hornsby33 during a Soxhlet extraction of PP/PP-g-MA in xylene.

These results were confirmed by DSC analysis as shown in Figure 4 for
PP+26wt%(DER671/DEH84) before (black curve) and after extraction (red curve). In both
cases, we can observe a signal at 165°C corresponding to the PP melting and a signal at
75°C on the red curve corresponding to the Tg of the TS created. The melting signal
corresponding to the insoluble fraction after extraction has a lower intensity, confirming
that the amount of PP was drastically reduced after extraction. The soluble part was also
analyzed after solvent evaporation and the mass balance showed that almost all the PP

was solubilized in the xylene.
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Figure 4 : DSC analysis of the initial sample PP+26 wt%(DER671+DEH84) (black) and of the insoluble
fraction after soxhlet extraction (red)

Infrared analyses were also carried out. In Figure 5, we can observe the FTIR spectra
for the sample PP+26wt%(DER671+DEH84) before (black) and after (red) Soxhlet
extraction and the DER671+DEH84 based-TS system (blue). Signals corresponding to the
aromatic cycles vibrations from the DER 671 and DEH84 can be observed between 1450
and 1750cm-1. We can also observe signals corresponding to the stretch of C-O bonds
visible at 1060 and 1220 cm-1. Finally, the spectra present signals at 3000 cm-1
corresponding to the -CH, -CH2 and -CH3 elongations vibrations, therefore
corresponding to the carbon chain of the DER 671 and the PP. These signals are more
intense on the spectrum for the sample before extraction than on the one the
corresponding to the sample after the Soxhlet procedure due to the fact that most of
PP was extracted. The spectra also show the corresponding signals of the pure TS system
(blue). As we can notice, the signals corresponding to the -CH, -CH2 bonds are even less

intense on the spectrum for this sample than on the one for the sample after extraction,
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showing that a small amount of PP is trapped in the insoluble part and not only the -CH,

-CH2 corresponding to the TS are present in the sample.
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Figure 5 : FTIR spectra of PP+26wt%(DER671+DEH84) before (black), after (red) soxhlet extraction and the TS system DER671+DEH84
(blue), standard calibration with the peak at 1400 cm™.

The same procedure was applied to the formulations containing PP-g-MA:
PP+20wt%PP-g-MA+26Wt%(DER671/DEH84) and PP+15wt%PP-g-
MA+10wt%(DER671/NBDA). Thanks to the mass balance (Table 4) we observe that, for
the sample containing the DEH 84, 60 wt% of the total mass of the sample is insoluble

and could not be extracted by the xylene. In fact, assuming that all PP-g-MA was
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consumed in order to create the interface component with the TS, we should
theoretically obtain only 46 wt% of insoluble fraction (TS+PP-g-MA). Therefore, not all
the PP was extracted. In Figure 6, both DSC thermograms for the samples before and
after Soxhlet extraction present a melting signal associated to PP/PP-g-MA at 165°C. The
Tg of the TS at 65°C is only visible on the thermogram for the sample after extraction
since it is more concentrated in TS. We can then conclude that the TS, the PP-g-MA and
a part of the PP could not be dissolved in the xylene. The DSC of the soluble part, which
is mainly composed of PP after evaporation of the solvent, was realized. As expected,
the curve obtained for this sample is exactly like the one for the single PP [SI-2] but with
crystallinity degree around 35% instead of 42% for pure PP. For the sample composed
of NBDA, the same scenario is observed but with 45wt% of insoluble fraction instead of
25% in theory (PP-g-MA+TS). Consequently, 20% of the PP could not be extracted in our

experimental conditions and it is trapped in the thimble (Table 4).

Table 4 : Mass balance after extraction of PP by soxhlet in a ternary blend PP/PP-g-MA/TS

% insoluble % insoluble % PP
Samples % PP-g-MA | % TS

(theoretical) | (experimental) | trapped

PP+20Wt%PP-g-
20 26 46 60 14
MA+26wt%(DER671/DEH84)

PP+15wt%PP-g-
15 10 25 45% 20

MA+10wt%(DER671/NBDA)
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Figure 6 : DSC analysis of PP+20wt%PP-g-MA+26wt%(DER671+DEH84) before (black) and after soxhlet extraction
(red)

The FTIR spectra for the sample PP+20wt%PP-g-MA+26wt%(DER671+DEH84) before

and after Soxhlet extraction was also realized. As described before, the signals

corresponding to the TS phase with the -C-O stretch (at 1060 and 1220 cm-1) and the

aromatic cycles vibrations (between 1450 and 1750 cm-1) are visible. We can also

observe the signals corresponding to the -CH, -CH2, -CH3 around 3000 cm-1. As

expected, these peaks are less intense on the spectrum for the sample after extraction.

In fact, since most of PP was extracted the peaks corresponding to the -CH, -CH2, -CH3

bonds are mostly from the TS sample, therefore are less intense [SI-3].

The Soxhlet extractions and the chemical analysis carried out allowed us to conclude

that a covalent bond between the TS and the matrix PP/ PP-g-MA was created. In fact,

thanks to the mass balance we can see that after extraction not only the mass of PP-g-

MA + TS was insoluble but also around 25 wt% (Table 4) of the total mass of the PP. We

can than assume that all the maleic anhydride from the PP-g-MA was consumed in order

to create the interfacial component PP-g-TS.
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The role of the compatibilizer was proved to be essential in the morphology of the
blend and to have great influence in the chemical bonds of the material. It is now
important to analyze how the TS was created in the PP molten state.

This part is dedicated to understand how the epoxy based thermosetting is in situ
created in the PP matrix during the reactive extrusion and the role of the quite high
concentration of the PP-g-MA. In order to argue this point, a complementary
experiment was carried out, where the amine (NBDA) was introduced at respectively at
L/D = 17D, 32D and 42D (Figure 1). TEM micrographs were observed to understand the
evolution of the morphology.

In Figure 7-A, the morphology of PP+15wt%PP-g-MA+10wt%(DER671+NBDA) where
NBDA is injected at L/D = 45D is observed. Therefore, the reaction time between DER671
and NBDA will be quite short, around 10 s only. Even though the reaction time is limited,
the conversion in TS can be considered to be complete. Actually, the kinetics’ reaction
of the TS (DER671+NBDA) was measured and the gel point is obtained at 200°C in less
than 1 s. In Figure 7-A, we observe TS domains of 0.5 um diameter with a thin interface
between the two phases, smaller domains are also observed and are, for most of them,
scattered in the matrix (blue circle). The Figure 7-B depicts the morphology obtained for
the same formulation as A, but with NBDA injected at L/D = 32D. Once more, we observe
TS nodules of on average 0.5 um of diameter and well dispersed in the matrix, though
the domains are less visible in the matrix and seem to be in small aggregates. In this
case, the reaction time in the extruder is around 30 s. Figure 7-C depicts the morphology
for the same formulation as before but with NBDA injected at the beginning of the
extruder, at L/D = 15D, so in this case the reaction time between DER671 and the NBDA
will be around one minute. The morphology of the sample is very similar to the two
previous one, the nodules have an average diameter of 0.5 um and the interface seems
thin and clear between the two domains. Nevertheless, smaller domains are also
observed and are aggregated around the bigger nodules (blue circle). By comparing the
Figure 7-A and 7-C, we can conclude that the repartition of the domains in the matrix is
different and can be analyzed as the evolution of the morphology versus times of
reaction. In the Figure 7-A, the smaller domains are dispersed in the matrix whereas in
the Figure 7-C, they are aggregated around the bigger nodules. In fact, the earlier the

NBDA is introduced, the more packed around the TS nodules the domains seem to be,
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letting us imagine that for a longer residence time in the extruder the domains are
aggregating to the TS nodules. On the micrograph reported in the Figure 8 at a smaller
scale, this phenomenon is clearly evidenced, where small domains are all around the
bigger TS nodules in the sample PP+10wt% PP-g-MA+15wt%(DER671+NBDA) with NBDA
injected at 15D.

The DSC analyses of the three formulations were carried out and the point of
injection of the NBDA has no influence in the crystallinity, melting point nor Tg of the
sample [SI-4].

Recently, Oyama**" et al. observed this same phenomenon for a blend composed
of PP matrix, with poly(ether sulfone) (PES) nodules with a PP grafted with glycidyl
methacrylate as compatibilizer (mPP). In fact, the smaller nodules were found to be
mPP/PES copolymers that avoid the coalescence between the PES nodules.

This experiment allowed us to conclude that the reaction time between NBDA
and DER 671 has an impact in the final morphology of the blend. We observed two
populations of domains corresponding to the minor phase: large nodules and small
domains which are aggregating to the larger ones with longer residence times in the

extruder.
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L

Figure 8 : TEM micrograph of PP+10wt%PP-gMA+15wt%(DER671+NBDA) with NBDA injected at L/D = 15D
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2. Degree of crystallinity and crystalline structure

DSC analyses allow us to calculate the crystallinity of the blends thanks to the
melting peak. The PP pure has crystallinity rate of 42% and this amount is increased with
the presence of PP-g-MA. In order to obtain the crystallinity related to the amount of
matrix present in the sample, the crystallinities listed on Table 5 refer directly to the
mass of PP+ PP-g-MA. The crystallinity of the matrix decreases in the presence of TS. For
the PP+20wt%PP-g-MA +26wt%(DER671+DEH84) blend, the crystallinity is of 30%, the
lowest crystallinity rate for the highest amount of PP-g-MA and TS. This phenomenon is

observed for the both nature of TS created and could be correlated to its concentration.

Table 5 : Crystallinity degree of the polyolefins part determined by DSC

PPH3060 42
PP+20wWt%PP-g-MA 46

PP+20wt% PP-g-MA +26wt%(DER671+DEH84) 30
PP+9wt% PP-g-MA +12wt%(DER671+DEH84) 36
PP+15wt% PP-g-MA +10wt%(DER671+NBDA) 35

A specific study by WAXS was carried out in order to understand the influence of the
creation of TS on the PP crystalline structure. Figure 9 shows the WAXS patterns for the
samples PP, PP+20wt% PP-g-MA, PP+15wt% PP-g-MA +10wt%(DER671+NBDA) and
PP+20wt% PP-g-MA+26wt%(DER671+DEH84). The peaks are assigned to the a and 3
crystalline phases of the PP**V, The samples containing only PP and PP-g-MA evidenced
peaks corresponding to a phase, the crystals in these samples are 100% under o form,
the most stable phase. We can observe the characteristics o peaks corresponding to the
plans (110) at 15° and 22°, (040) at 18° and (130) at 20°. In the presence of TS, we can
observe a new peak around 17°corresponding to the appearance of the B-phase (300)

of PP In fact, in Figure 9-A, we can observe that the peak corresponding to the B-phase
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appears as a shoulder, the sample containing 10wt% of TS. In Figure 9-B the peak is more
intense and clearer and the sample contains 26wt%. By comparing both systems, it is
clearly shown that its intensity is related to the concentration of TS created.

Recently, Liu*™ et al. showed that the amount of B-nucleating agent and the
quantity of B-phase is related for PP matrix and poly(Acrylonitrile-Butadiene—Styrene)
(ABS) as a minority phase. In fact, the more B-nucleating agent is introduced; the more
B-phase crystals will appear. However, at some point a maximum is reach (1wt% for ABS

in PP). Our results confirm this tendency.
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Figure 9 : XRD patterns of PP (black), PP+20wt%PP-g-MA(red) and PP+15wt%PP-g-MA+10wt%(DER671+NBDA) (A-blue)
and PP+20wt%PP-g-MA+26wt%(DER671+DEH84) (B-blue)
The presence of PP-g-MA as a compatibilizer will not only have an influence on the
morphology and on mechanical properties, but also on crystalline structure which will

itself have an influence on the mechanical properties. Figure 10 reports WAXS
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diffractograms obtained for two samples with and without PP-g-MA. The black curve
corresponds to the response for the PP+26wt%(DER671+DEH84) sample. It can be seen
a light shoulder around 17° where the plan (300) corresponding to a B-form should be.
On the other hand, the red curve, obtained with the sample containing 20 wt% of PP-g-
MA, we have a distinguished peak at this angle, letting us believe that not only the
presence of TS generates a B-phase but also the compatibilization between the TS
nodules and the PP matrix, therefore the presence of the interface component PP-g-TS.
The same behavior was observed for the samples with NBDA [SI-5].

This same phenomenon was observed by Lin®i et al. for a PP/Polyamide 6 (PA6)
blend. This study was carried with a PP with high content of B-phase, since it was
nucleated by calcium carbonate (CaCOs). WAXS patterns show that B-PP/PA6 blends
have less B-form than B-PP/PA6/PP-g-MA blends. In fact, the absence of a compatibilizer
will increase the interfacial tension between the two polymers, decrease the package
effect and inhibit the B-crystallization effect on PP. Thus, it was possible to have high
content of B-crystals in a B-PP/PA6/PP-g-MA by controlling the proportions of PP-g-MA.

The compatibilizer will therefore play an important part in the amount of B phase

generated during the extrusion of PP/PP-g-MA/TS blends.

115



Chapter Il : Impact of the in situ creation of the thermoset minor phase on the physical properties of a
PP based blend

1600 —

B (300)

1400
1200

1000 —

I (a.u.)

800
600
400

200

T T T T T T T T T T T

10 15 20 25 30 35
2theta

Figure 10 : XRD patterns of PP+26wt%(DER671+DEH84) (black) and PP+20wt%PP-g-MA+26wt%(DER671+DEH84)
(red)

3. Mechanical properties

The mechanical properties are intimately related to the morphology and the

crystallinity structure of a polymer blend. Indeed, since most of polymers blends are

immiscible, the presence of nodules of different nature of the matrix can lead to defects

that can have negative impacts in the tensile and impact strength and in the elongation

at break. In this part we intend to elucidate the role of the creation of the epoxy based

thermosetting phase, the PP-g-MA and the modification of crystalline structure on the

mechanical properties.

In order to understand the effects of the compatibilizer in a macroscopic point of

view, the tensile properties for both formulations studied before were investigated.

The tensile properties for the all the formulations are listed in Table 6.
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Table 6 : Mechanical properties for PPH3060, PP+26 wt%(DER671+DEH84), PP+20wt% PP-g-

MA+26wt%(DER671+DEH84), PP+10wt%(DER671+NBDA) and PP+15wt% PP-g-MA+10wt%(DER671+NBDA)

Young’'s Modulus Elongation
Samples Obreak (MPa Re (kJ.m?
P (MPa) break ) at break (%) ( )
PPH3060 1640 20 40 6.5+ 0.6
PP+20wt%PP-g-MA 1600 18 120 4.2+ 0.8
PP+26wWt%(DER671+DEH84) 2000 30 2 2.5+ 0.6
PP+20Wt%PP-g-MA
2030 18 50 7.5£0.4
+26Wt%(DER671+DEH84)
PP+10wt%(DER671+NBDA) 1700 20 22 3.8£0.5
PP+15wt%PP-g-MA
1850 20 50 9.4+ 0.7
+10wt%(DER671+NBDA)

As we can see, the Young’s modulus of the four formulations with TS are increased,
23% for the formulation PP+20wt% PP-g-MA+26wt%(DER671+DEH84) and 14% for
PP+15wt%PP-g-MA+10wt%(DER671+NBDA); the epoxy based thermosetting created in
situ therefore affect positively this property. The introduction of thermosets in a
thermoplastic matrix tends to create materials with good mechanical properties. Fine
and Pascault™Vi showed the increase of mechanical properties for poly(phenylene
ether) (PPE) and a thermoset reactive blend which is controlled by the compatibilizer, a
triblock poly(styrene-b-butadiene-b-methyl methacrylate) (SBM) and the morphology
that is consequently created.

The role of PP-g-MA in the morphology was described before. Its presence also has
a positive impact in the elongation at break.

In fact, as we can see Table 6, the elongation at break decrease drastically depending
of the presence of the compatibilizer or not, going from 50% for the PP+20wt%PP-g-
MA+26wt%(DER671+DEH84) sample down to 2% for PP+26wt%(DER671+DEH84)
sample . The poor interface between the TS nodule and the PP matrix in this last case is

classically at the origin of such observation.

Another characteristic that will have an important role in the mechanical properties
is the crystallinity structure of the blend. It is well known that B-phase has important
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consequences in mechanical properties, especially in reinforcing the resilience of the
material® >, In fact, Xu®*** et al. showed that the spherulites in PP due to the B-phase
were intercrossed by several fibrils, letting us believe that molecules intra and inter
spherulite are linked. In our case, the presence of interface component PP-g-TS will

reinforce this behavior.

Table 6 also shows the results of impact tests for samples with and without
compatibilizer. We can see that the resilience increases for samples with PP-g-MA,
therefore with PP-g-TS, going from 2.5 to 7.5 KJ.m™ for the samples with DER 671+DEH
84, for example.

Two main factors contribute to these results:

- With the compatibilizer the blend presents improved mechanical properties

due to the control of interfacial adhesion™.

- The presence of PP-g-MA will also lead to a B-phase in the sample, major factor

in the improvement of the resilience™ .

In order to prove that the increase of the resilience is mostly due to the B-phase
created by the formation of the TS, a last test was carried out. In fact, the samples that
presented an important guantity of B-phase (PP+20wWt%PP-g-
MA+26Wt%(DER671+DEH84) and PP+15wt%PP-g-MA+10wt%(DER671+NBDA)) were
annealed at 135 °C for 12 h in an oven. In fact, the melting temperature of the B-PP is
known to be lower than the a-PP* (around 135°C instead 165°C for the a. —PP). The
goal is to melt only the B-phase of the matrix, so that it can recrystallize into an a
conformation, so that only a-phase will be present in the sampleX. The complete
elimination of the B-crystallinity was observed by WAXS (Figure 11), as we can see the
black curve does not present any shoulder or peak at 17°, whereas for the same sample
without thermal treatment a shoulder is clearly visible (red curve).

Once the crystalline structure was defined, the resilience tests were carried out.
The mechanical properties associated to the annealed samples are listed in Table 7 and

compared to the ones for the initial samples.
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Figure 11 : XRD patterns of PP+15wt%PP-g-M +10wt%(DER671+NBDA) (red) and PP+15wt%PP-g-
MA+10wt%(DER671+NBDA) annealed at 135 °C for 12 h (black).

Table 7 : Mechanical properties and crystalline conformations for different samples (annealed or not)

Samples Phase Re (KJ.m)

PPH3060 a 6.510.6

PP+20wt%PP-g-MA a 4.2+0.8

PP+20Wt%PP-g-MA+26Wt%(DER671+DEH84) oa+p 7.5+0.4

PP+15Wt%PP-g-MA+10wt%(DER671+NBDA) o+P 9.4+0.7

PP+20wt PP-g-MA+26wt%(DER671+DEH84 a 32403
24h at 135 °C

PP+15Wt%PP-g-MA+10wt%(DER671+NBDA) a 38+0.4
24h at 135 °C

As we can see, the resistance to an impact decreases importantly for the
annealed samples, going from 7.5 to 3.2 KJ.m™ for the sample with DEH84. We can
therefore conclude that the appearance of the [B-phase is responsible for the
improvement of the resilience.

The same observations were noticed by Chen*" and al. with a homopolymer PP.
The PP presenting only a.-phase presents fracture energy of 6.2 KJ.m2and the one with
100% B-phase 9.3 Kl.m™2. The B-phase is therefore at the origin of the important increase
of the resilience in PP reinforced by TS nodules.
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V) Conclusion

First, the synthesis of the TS in the molten PP matrix was studied, showing the
creation of a covalent bond between the TS and the PP via the use of PP-g-MA. We also
observed the morphology presented by the TS as nodules of 0.5 um diameter but
equally the presence of “domains” which should be composed of TS/ PP-g-MA and are
an interface component PP-g-TS. The synthesis of TS in a polyolefin matrix has an impact
not only on the morphology and mechanical properties but also on the crystalline
structure. Actually, this work evidenced that there is an intimate relation between
morphology, compatibilization, mechanical properties and evolution of crystalline
structure.

The mechanical properties analyzed strengthened once more the role of PP-g-
MA. The in situ formation of PP-g-TS created at the PP/TS interface via PP-g-MA
improves the elongation at break and the resilience. Young’s modulus is improved by
the presence of TS. In fact, the PP-g-MA not only ensures a better compatibility between
TS and PP but will also refine the nodules distribution creating a more homogenous
material. There is therefore an important relation between morphology, mechanical
properties and bond between the two phases.

Nevertheless, the important increase for some samples of the resistance to an
external impact was not expected since the presence of TS creates a default that leads
to the propagation of cracks but the appearance of interface component PP-g-TS tends
to reduce this aspect. Another phenomenon is therefore at the origin of this
reinforcement. An investigation of the crystalline structure was carried out and the
presence of a new crystalline form was detected on the presence of high amount of TS,
the B-phase. The influence of PP-g-MA was once more proved since its presence induced
the increase of B—phase. The epoxy based thermosetting created in situ is not only able
to reinforce the tensile properties but will also be a B-nucleating agent, promoter of the

crystallization under B-form and not under a—form.
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VI) Supporting Information

[SI-1] : TEM Images of PP+15wt%PP-g-MA+10wt%(DER671+NBDA)
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[SI-2]: DSC of the soluble part of the sample PP+20wt%PP-g-

MA+26wt%(DER671+DEH84) after soxhlet extraction in xylene
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[SI-3]: FTIR spectra of PP+20wt%PP-g-MA+26wt%(DER671+DEH84) before (black) and

after (red) soxhlet extraction in xylene
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[SI-4]: DSC of PP+15wt%PP-g-MA+10wt%(DER671+NBDA) with NBDA injected at
L/D = 17D (black), L/D = 32D (red) and L/D = 42D (blue).
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[SI-5]: XRD patterns of PP+26wt%(DER671+NBDA) (black) and PP+20wt%PP-g-

MA+26wt%(DER671+NBDA) (red)
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) Introduction

Apres avoir étudié I'impact de la création in situ de thermodurcissables dans une
matrice polypropylene (PP) sur la morphologie, la cristallinité et les propriétés
mécaniques (Chapitre 3), nous allons maintenant étudier I'impact de ce type de création

sur des matériaux renforcés par des fibres de verre (FV).

L'étude de thermoplastiques renforcés par fibre de verre est un sujet largement
abordé dans la littérature. En effet, I'objectif est d’améliorer les propriétés mécaniques
de thermoplastiques tels le polypropyléne' (PP), le polystyréne' (PS), le polyamide' (PA),
etc. en combinant la ductilité des thermoplastiques avec la rigidité des FV. En ce qui
concerne le PP mais également tous les autres polymeres, il a été mis en évidence
gu’une bonne interface entre la matrice et les FV est essentielle pour obtenir une
amélioration des propriétés mécaniques. L’augmentation de "adhérence interfaciale
entre le PP et les FV est souvent obtenue grace a I'ajout d’un agent compatibilisant tel
le PP greffé anhydride maléique (PP-g-MA) ou le copolymeére a bloc polystyréne-b-
poly(éthyléne-butyléne)-b-polystyrene greffé anhydride maléique (SEBS-g-MA)Y. L’ajout
de ces compatibilisants va apporter une cohésion entre la FV et la matrice méme si celle-
ci est inerte chimiquement. Ceci aura un impact majeur sur les propriétés mécaniques

étant donné que I'apparition de défauts sera moins susceptible d’avoir lieu.

L'objectif de ce chapitre est de comprendre linfluence de la présence de
thermodurcissable (TD) créé in situ ainsi que du compatibilisant polypropylene greffé
anhydride maléique (PP-g-MA) dans ces systémes renforcés par FV. En effet, LiV' et al.
ont étudié un systeme semblable (PP, PP-g-MA, époxy) élaboré en mélangeur interne
mais contenant des fibres de carbone courtes. Les auteurs ont mis en évidence un
mécanisme simultané de compatibilisation attribué au PP-g-MA et au réseau époxy.
L'époxy est adsorbé sur la surface de la fibre de carbone et va réagir avec le PP-g-MA
pour améliorer I'interface entre le PP et les fibres de carbone. Cette meilleure interface
est notamment mise en évidence avec une amélioration du module d’Young
(augmentation de 30%), du module de flexion (augmentation de 45%) ainsi que de la

résistance aux chocs (augmentation de 50%).
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Dans un premier temps nous avons étudié qualitativement l'interface entre la fibre
de verre et la matrice et I'influence de I'ajout de PP-g-MA et de TD. Ensuite, une étude
guantitative nous a permis de mettre en évidence les liaisons chimiques créées entre la
fibre de verre et les autres éléments du matériau. Finalement, I'impact des charges FV
sur les propriétés mécaniques et thermiques (fluage a T = 110 2C) du mélange PP/PP-g-

MA/TD/FV ont été étudiées.
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)] Matériels et méthodes

1. Matériaux

Les matériaux utilisés dans de ce chapitre ont déja été décrits et étudiés dans le
Chapitre 3. De plus, les mémes conditions stcechiométriques ont été employées (une
fonction époxy pour un proton amine ou un proton hydroxy). Tous les produits utilisés

pour cette étude sont des composés commerciaux utilisés sans purification préalable.

La fibre de verre utilisée est une fibre dite compatible avec le polyamide (PA), de
référence 560A fournie par Jushi de diametre 11 um et une longueur de 4,5 mm. En
effet, lors d’essais préalables réalisés au laboratoire a base d’une autre matrice PP
(PPH7060, de MFI =12 g.10 min™* (1.2 kg/190 °C), donc beaucoup plus fluide que celle
utilisée ici) et de faible taux de TD, il a été montré que des meilleurs modules d’Young
ont été obtenus avec cette fibre de verre plutot que celle traitée pour une meilleure
compatibilité avec le PP [ANNEXE 1]. La fibre de verre choisie a subi un ensimage avec
des produits a base de silane en laissant des fonctions silanols en surface qui vont trés
également montré la présence d’acides gras en tant que lubrifiant a la surface de ces
fibres de verre. La Figure 2 montre une possible réaction entre les fonctions acide
carboxylique en bout de chaine des acides gras avec I'amine (dans le cas des mélanges
contenant de la norbornane diamine) ou encore avec des fonctions hydroxyles (dans le
cas des mélanges contenant la DEH 84). Des traces de silicones et d’époxy ont également

été trouvées lors de ces études.
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Figure 1: Réaction entre les fonctions silanols en surface des fibre de verre et le PP-g-MA
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Figure 2: Réaction entre la fonction acide carboxylique en bout de chaine des acides gras et une amine secondaire ou
des fonctions hydroxyles.

2. Méthodes
2.1. Mise en ceuvre

Les formulations ont été réalisées par mélange a I'état fondu dans une extrudeuse
bivis co-rotative (Leistritz ZSE Model 18 HPe, L / D = 68, D = 18 mm) a 200 °C. Le profil
de vis utilisé est celui adapté aux mélanges avec fibre de verre (Figure 3), donc sans
élément de cisaillement et contenant uniquement des éléments de transport afin de

tenter de limiter la rupture des fibres.
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Figure 3 : Profil de vis utilisé pour les mélanges avec fibre de verre
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La vitesse de rotation des vis a été fixée a 800 tr.min?. La matrice a été ajoutée

a l'aide de la trémie a un débit de 3 kg.h™* avec le compatibilisant PP-g-MA et les réactifs

DER 671 et DEH 84 (a I'état solide pour les deux). L'amine NBDA (liquide a température

ambiante) a été incorporée grace a une pompe a liquide externe a L/D=22 de

I'extrudeuse. Les fibres de verre sont introduites a L/D = 42 par un gaveur latéral. Les

différentes formulations réalisées sont listées dans le Tableau 1. En filiere de

I'extrudeuse, les échantillons ont été refroidis a I’eau, granulés puis séchés.

Tableau 1 : Pourcentage massique de chaque réactif pour toutes les formulations élaborées par extrusion

PPH3060 | PP-g-MA DEH84 DER 671 NBDA FV
PP+10m%FV 90 0 0 0 0 10
PP+5m%PP-g-MA+10m%FV 85 5 0 0 0 10
PP+15m%PP-g-MA+10m%FV 75 15 0 0 0 10
PP+20m%PP-g-MA+10m%FV 70 20 0 0 0 10
PP+5m%PP-g-
MA+5m%(DER671+NBDA)+1 80 5 0 4,7 0,3 10
0m%FV
PP+5m%PP-g-
MA+5m%(DER671+DEH84)+ 80 5 3,3 1,7 0 10
10m%FV
PP+15m%PP-g-
MA+10m%(DER671+NBDA)+ 65 15 0 9,3 0,7 10
10m%FV
PP+20m%PP-g-
MA+26m%(DER671+DEH84) 44 20 17,3 8,7 0 10
+10m%FV
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2.2. Caractérisation

Microscope électronique a balayage (MEB)

La morphologie des différents mélanges a été observée au microscope
électronique a balayage (MEB) Merlin Compact de ZEISS. Dans le cas de I'observation
pour identifier la dispersion des fibres de verre dans la matrice, les échantillons ont été
inclus dans une résine puis polis a la polisseuse mécanique et analysés sous faible
tension (1kV). Pour observer I'état de surface des fibres et I'interface entre le renfort et
la matrice, la fracture d’éprouvettes de traction dans I'azote liquide a été réalisée puis
observée a 5kV. Dans les deux cas, les échantillons ont été métallisés au cuivre
(épaisseur de 10 nm) pour générer un écoulement des électrons qui proviennent du

faisceau électronique.

Test de traction

Les différentes formulations ont été injectées sous forme d'haltéres (type 1BA)
en utilisant une machine Battenfeld modeéle UNILOG B2 6/10P avec un diamétre de
colonnes de 60 mm et une force de serrage de 350 kN. La température de la chambre
d'injection a été réglée entre 200 et 220 °C et la pression entre 80 et 100 bars selon la

viscosité de la formulation.

Au moins cing échantillons de chaque formulation ont été testés avec une
distance initiale entre les mors de 50 mm sur une machine Shimadzu AGS-X. Une vitesse
de 5 mm.min* a été utilisée pour déformer les échantillons afin d’obtenir le module de

Young et de 100 mm.min* pour l'allongement a la rupture.

Test de fluage

Les mémes éprouvettes injectées que pour les essais de traction ont été utilisées

pour les essais de fluage. Les tests ont été réalisés a une contrainte constante de 5 MPa
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pendant 24h et a T=110° C avec une machine de traction (Shimadzu AGS-X) avec

enceinte thermostatée.

lll) Résultats et discussions

1. Mélanges TP/TD/Fibre de verre : Impact sur la morphologie

L'objectif de cette partie est de comprendre l'impact de la présence de
thermodurcissable (TD) dans une matrice PP lors de I'ajout de fibres de verre. En effet,
il est connu que I'interface entre le PP pur et |a fibre de verre est mauvaise™ étant donné
le caractére inerte du PP. L’ajout du compatibilisant PP-g-MA ainsi que du TD créé in situ

va modifier cette interface en créant une cohésion entre la matrice et la charge.

Tout d’abord il est important d’observer la morphologie d’un mélange contenant du
TD mais pas de fibre de verre avec le profil de vis décrit ci-dessus (Figure 3). Dans le
chapitre précédent un profil de vis contenant deux contre-filets, et donc plus cisaillant,
avait été utilisé. Il est donc important d’observer la morphologie des TD obtenus avec le

profil de vis développé pour I'ajout de fibre de verre.

La Figure 4 montre les images MEB correspondantes aux mélanges PP+20m%PP-g-
MA+26m%(DER671+DEH84) obtenus par extrusion avec les deux profils de vis
différents. On observe sur la Figure 4-A (morphologie obtenue aprés extrusion avec le
profil de vis contenant deux contre filets) que les nodules de TD sont globalement
inférieurs a 1 um avec une distribution de taille tres homogene. En revanche, la Figure
4-B présente une morphologie plus grossiere avec des nodules pouvant atteindre 4 um
de diametre. Comme attendu, lorsque le profil de vis décrit en Figure 3 est utilisé, on
observe des nodules de TD plus grands que lorsqu’on utilise le profil de vis plus cisaillant,

un facteur 4 est globalement observé entre ces tailles.
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Figure 4 : Images MEB du mélange PP+20m%PP-g-MA+26m%(DER671+DEH84) avec le profil de vis avec deux
contrefilets (A) utilisé lors du chapitre 3 et avec le profil de vis "fibre de verre" (B) utilisé dans de ce chapitre

Il est donc fort probable que la morphologie des TD dans les mélanges contenant

de la FV soit semblable a ce que nous venons d’observer sur la Figure 4-B.

Pour les systemes chargés de FV, nous allons étudier dans un premier temps
I’état de surface des fibres dans les mélanges avec et sans TD. Ensuite, d’'un point de vue
plus global nous allons examiner I'influence du TD sur la distribution des fibres de verre
dans la matrice. Finalement, grace a des extractions par Soxlhet, nous allons analyser les

liaisons chimiques créées entre les composants du mélange.
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1.1. Etat de surface — Images MEB par fracture

La Figure 5-A montre la morphologie obtenue pour le mélange PP+10m%FV. On
peut observer que lorsqu’on augmente le grossissement, |'état de surface de la fibre est

tres lisse et donc qu’aucune adhésion entre la matrice PP et les fibres de verre n’existe.

En revanche, sur la Figure 5-B on observe que pour le mélange PP+20m%PP-g-
MA+10m%FV I'état de surface des fibres est modifié. On apergoit une couche de
polymere qui est accrochée a la surface de la fibre, montrant qu’il y a donc une meilleure
interface entre la matrice et les charges. A plus grande échelle on observe également
que les fibres de verre semblent étre plus « ancrées » dans le PP. Ceci est conforme aux
observations faites par, Xie* et al. qui ont montré que la présence d’'un compatibilisant
tel le PP-g-MA peut augmenter la cohésion entre le PP et les fibres de verre. La présence

de PP-g-MA va donc créer une interaction forte entre la matrice et la chargeX.

L'image MEB de la Figure 5-C nous montre les morphologies obtenues pour le
mélange PP+20m%PP-g-MA+26m%(DER671+DEH84)+10m%FV. On observe des fibres
de verre arrachées qui lorsqu’on les analyse a plus fort grossissement sont recouvertes
d’une couche de matrice démontrant ainsi qu’une trés bonne cohésion entre PP et la
charge. De plus, il est également possible de voir les TD créés in situ. La phase TD se
présente sous forme de sphére avec des diametres variant d’une centaine de
nanometres a 3 um. Ces TD sont observés sur la fibre mais également au sein de Ila

matrice (indiqués par les fléeches bleues sur la Figure 5-Zoom C).

Les images MEB correspondants a I'analyse morphologique du mélange avec la
norbornane diamine (PP+15wt%PP-g-MA+10wt%(DER671+NBDA)) sont similaires a
celles observées précédemment démontrant ainsi que la nature du TD n’a pas

d’influence sur la morphologie finale du mélange chargé [ANNEXE 2].

Pour conclure, la présence de compatibilisant PP-g-MA ainsi que le TD créé in
situ va promouvoir une meilleure adhésion entre la matrice et les fibres de verre qui est

inexistante pour les mélanges PP/FV purs.
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Figure 5 : Images MEB apres fracture dans I'azote liquide de : (A) PP+10m%FV, (B) PP+20m%PP-g-MA+10m%FV et (C) PP+20m%PP-g-
MA+26m%(DER671+DEH84)+10m%FV, les fléeches bleues mettent en évidence les TD.
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1.2. Distribution dans la matrice — Images MEB échantillons inclus dans résine

Aprés avoir étudié I'état de surface des fibres, nous allons maintenant nous
intéresser a I'impact de la présence du TD dans la distribution des fibres de verre dans

la matrice.

Tout d’abord, nous avons observé le mélange PP+10m%FV (Figure 6-A), celui-ci
présente une distribution des fibres de verre (en plus clair sur les images MEB) tres
homogene et bien repartie. De plus, suite a 'injection de ces échantillons on observe
une orientation des fibres perpendiculaire au sens de la coupe, étant donné qu’elles
apparaissent sous forme sphérique et ayant le méme diamétre que celui annoncé par le

fournisseur des fibres (11 um).

Pour les deux mélanges contenant du thermodurcissable, on observe
exactement le méme type de distribution de la FV que pour le mélange contenant que
du PP. On peut donc estimer que la présence de TD n’impacte pas la distribution des FV
dans la matrice (Figure 6-B et 6-C). De plus, a plus fort grossissement, des petits nodules
submicroniques dans la matrice que I'on peut attribuer a la phase thermodurcissable
créée in situ sont distinguables (Figure 6-B et 6-C zooms). On peut donc conclure que la
phase thermodurcissable est dispersée de fagcon homogene et ce quel que soit le

systéme thermodurcissable étudié.

On peut donc conclure que la présence de PP-g-MA ou de TD n’a pas d’impact
sur la distribution des fibres de verre dans la matrice qui est toujours homogeéne quel

que soit le mélange observé par MEB.
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Figure 6 :Images MEB des échantillons inclus dans une résine et polis a la polisseuse mécanique : (A) PP+10m%FV,
(B) PP+15m%PP-g-MA+10m%(DER671+NBDA)+10m%FV et (C) PP+20m%PP-g-MA+26m%(DER671+DEH84)+10m%FV

1.3. Liaisons TD/PP-g-MA/FV

La compatibilisation entre la FV, le TD et la matrice peut s'expliquer par la
création d'une liaison chimique entre le PP-g-MA, la phase thermodurcissable et la
charge inorganique. Pour compléter les analyses morphologiques, des bilans massiques
obtenus sur les systemes apres extractions Soxhlet des différents mélanges dans du

xyléne sont évalués (Tableau 2). Les mémes conditions décrites lors du chapitre 3 ont
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été utilisées ici. Dans un premier temps, 'extraction a été réalisée dans un mélange
contenant uniquement du PP et de la fibre de verre (PP+10m%FV) pour voir si malgré la
présence de la charge le solvant était efficace. Aprées I'extraction, la totalité de la masse
de FV est retrouvée dans la partie insoluble, dans la cartouche. La marge d’erreur est de
1%, donc on peut considérer que tout le PP a été extrait et que le solvant choisi est

efficace.

La masse de l'insoluble dans le cas du mélange PP+20m%PP-g-MA+10m%FV
correspondant a la masse des FV et du PP-g-MA ce qui confirme la création d’une

interaction forte entre les deux espéces”.

Pour les mélanges contenant du thermodurcissable, la masse des insolubles
correspond a la masse des FV+PP-g-MA+TD ce qui indique aussi des réactions chimiques

entre ces trois constituants du mélange.

Sur la Figure 7 on observe le thermogramme DSC correspondant a I'analyse de
I'insoluble issu du mélange PP+20m%PP-g-MA+26m%(DER671/DEH84)+10m%FV apreés
extraction Soxhlet. Il est possible de voir le pic de fusion (165°C) correspondant au PP-

g-MA ainsi que la Tg correspondante au TD créé in situ a 75°C.

Tableau 2 : Bilans massiques apreés extraction Soxhlet par le xyléne

% m %
i % % % insoluble
Echantillons PP-g- | insoluble
FV | TD expérimental
MA | théorique*
PP+10m%FV 10 0 0 10 11
PP+20m%PP-g-MA+10m%FV 10 0 20 30 27
PP+20m%PP-g-
10 26 20 56 55
MA+26m%(DER671/DEH84)+10m%FV
PP+15m%PP-g-
10 10 15 35 33

MA+10wt%(DER671/NBDA)+10m%FV

*La masse d’insoluble théorique est calculée en fonction de la masse de FV, PP-g-MA et TD

introduites dans le mélange initialement.
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Figure 7: DSC du mélange PP+20m%PP-g-MA+26m%(DER671+DEH84)+10m%FV apres extraction soxhlet

Nous avons donc de fortes liaisons chimiques entre le TD et le compatibilisant,

le PP-g-MA et les charges et entre le TD et les FV.

2. Propriétés mécaniques et thermiques des mélanges TP/TD/FV

Dans cette partie nous allons étudier les différentes propriétés mécaniques des
mélanges chargés et essayer de comprendre I'influence du TD dans celles-ci. De plus,

une étude de la résistance au fluage a T=110°C sera également menée.
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2.1 Propriétés mécaniques

Les données correspondantes aux propriétés en traction des différentes

formulations sont rassemblées dans le Tableau 3.

Tableau 3 : Différentes propriétés mécaniques des échantillons chargés en fibre de verre

Allongement

Module d’Young Contrainte
a la rupture
(MPa) seuil (MPa)
(%)
PP 1650 55 20
PP+10m%FV 2100 14 31
PP+5m%PP-g-MA+10m%FV 2200 4,5 54
PP+15m%PP-g-MA+10m%FV 2200 4,5 54
PP+20m%PP-g-MA+10m%FV 2250 4,5 50
PP+5m%PP-g-MA+5m%(DER671+DEH84)+10m%FV 2300 3,6 48
PP+5m%PP-g-MA+5m%(DER671+NBDA)+10m%FV 2100 6,3 55
PP+15m%PP-g-
2100 6,2 58
MA+10m%(DER671+NBDA)+10m%FV
PP+20m%PP-g-
2000 3,0 55

MA+26m%(DER671+DEH84)+10m%FV

Dans un premier temps, nous avons essayé de comprendre l'influence de la

présence du compatibilisant PP-g-MA. Pour cela nous avons réalisé des essais de

traction pour trois concentrations massiques différentes de PP-g-MA: 5, 15 et 20m%,

pour des mélanges contenant 10m% de fibre de verre.

On observe que I'ajout de compatibilisant n’a pas beaucoup d’impact sur le

module d’Young du mélange. En effet, quel que soit le pourcentage de PP-g-MA le

module d’Young n’est amélioré que de 5%. En ce qui concerne l'allongement a la
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rupture, il est divisé par trois pour toutes les formulations. La contrainte seuil par contre

augmente de 31 3 54 N.mm avec I'ajout de compatibilisant.

Lin¥ et al. ont étudié I'impact sur les propriétés mécaniques de I'ajout de deux
compatibilisants différents dans un mélange PP/FV : PP-g-MA et un copolymére a bloc
polystyrene-b-poly(éthyléne-butyléne)-b-polystyrene greffé anhydride maléique (SEBS-
g-MA). lIs ont fait varier le pourcentage de compatibilisant entre 2 et 8m%. Dans le cas
du PP-g-MA, I'ajout du compatibilisant augmente tres légerement le module d’Young,
environ 5% (de 1,9 a 2 GPa) quel que soit le pourcentage de PP-g-MA pour un mélange
contenant 25m%FV. Seul I'effet de la fibre de verre est visible sur le module d’Young. La
présence de PP-g-MA n’améliore donc que la compatibilité interfaciale entre le PP et les
FV, mais ne participe pas la résistance a la déformation. D’autre part, la contrainte seuil
connait est aussi augmentée d’environ 5% (de 76 a 80 MPa) avec |'ajout de PP-g-MA,
cependant celle-ci ne dépend pas de la quantité de compatibilisant. Notre cas de figure
est plus proche du phénoméne observé par Wong*' et al. pour des mélanges PP/30m%
Fibre de carbone avec des pourcentages massiques de PP-g-MA variant de 2 a 8m%. En
effet, la contrainte seuil passe de 50 a 100 MPa avec le compatibilisant et reste la méme

guel que soit le pourcentage de PP-g-MA.

Par la suite, les mélanges contenant du thermodurcissable créé in situ ont été
testés. Les résultats se rapprochent fortement de ceux décrits précédemment. En effet,
le module d’Young reste globalement le méme, autour de 2100 MPa, I'allongement a la
rupture chute et n’atteint qu’au maximum 6% et la contrainte seuil est augmenté et se
trouve aux alentours de 55 MPa. On peut conclure que I'ajout de TD créé in situ n’a pas

d’impact sur les propriétés mécaniques étudiées ici.

En conclusion, les tests de traction nous ont permis de mettre en évidence que
le module d’Young est principalement augmenté par la présence de fibre de verre. De
plus, I'allongement a la rupture chute pour tous les mélanges chargés (avec ou sans TD
et PP-g-MA) et la contrainte seuil est augmentée en présence de compatibilisant pour

les mélanges chargés.
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Il serait intéressant de connaitre si I'ajout de compatibilisant et de TD a une
influence sur d’autres propriétés mécaniques telle la résistance aux chocs que nous

n’avons pas pu étudier.

2.2 Fluagea T=110°C

Des tests de fluage ont été réalisés sur les matériaux contenant de la fibre de verre
et du thermodurcissable. La Figure 8 montre les résultats obtenus lors de ces essais.
Dans un premier temps, le méme comportement est observé pour tous les échantillons,
une grande déformation dans un espace de temps trés court. Ce fluage est
généralement appelé fluage primaire, il correspond a la déformation élastique de
I’échantillon. On observe alors un pseudo-plateau (la pente n’est pas nulle mais tres
proche de zéro) pour les échantillons PP+5m%PP-g-MA+10m%FV, PP+5m%PP-g-
MA+5m%(DER671+DEH84)+10m%FV, PP+5m%PP-g-MA+5m%(DER671+NBDA)10m%FV
et PP+15m%PP-g-MA+10m%(DER671+NBDA)10m%FV. En ce qui concerne |"échantillon
PP+10m%FV, celui-ci a une déformation importante mais finit par se rompre au bout de
15 h d’essai une fois la charge stabilisée (symbolisé par une fléche sur la Figure 8). Ce
résultat met en évidence le manque de cohésion entre la matrice et la charge mais
également le manque de tenue thermique du PP qui finit par céder sous la contrainte a

110 °C.

La vitesse de fluage stationnaire a été calculée entre 55000 et 70000 s. A partir de
ces valeurs reportées dans la Figure 8, on peut donc classer nos quatre échantillons
comme suit : PP+15m%PP-g-MA+10m%(DER671+NBDA)10m%FV (courbe verte) pour la
meilleure résistance au fluage, puis PP+5m%PP-g-MA+5m%(DER671+NBDA)10m%FV
(courbe rose), puis PP+5m%PP-g-MA+10Wt%FV (courbe rouge) et finalement
PP+5m%PP-g-MA+5m%(DER671+DEH84)+10m%FV (courbe bleue).
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Figure 8 : Comportement au fluage avec contrainte constante (5MPa) a 110°C de PP+10wt%FV (noir), PP+5wt%PP-g-
MA+5wt%(DER671+DEH84)+10wt%FV (bleu), PP+5wt%PP-g-MA+10wt%FV (rouge), PP+5wt%PP-g-
MA+5wt%(DER671+NBDA)+10%FV (rose) et PP+15wt%PP-g-MA+10wt%(DER671+NBDA)+10%FV/(vert).

Ces essais nous ont permis de mettre en évidence le réle du PP-g-MA. En effet,
I'ajout de celui-ci va augmenter la cohésion entre la matrice et les charges, en
augmentant alors la résistance du matériau au fluage. En effet, le matériau compatibilisé
avec 5m% de PP-g-MA ne casse pas aprés 20 h d’essai (différemment du matériau sans
PP-g-MA, courbe noire) sous la contrainte de 5 MPa a 1109C et sa vitesse de
déformation est trés faible, environ 1,1.10° s*. En effet, la compatibilisation entre la
matrice et la charge joue un role essentiel lors des essais de tenue au fluage. Bledzki et
al. ont démontré que la vitesse de déformation de matériaux chargés en fibre de bois*
ou en fibre juteXV avec une matrice PP diminue considérablement avec 'ajout d’un
compatibilisant type PP-g-MA. En effet, I'ajout de compatibilisant dans les mélanges
contenant des fibres de bois, augmente le module de fluage de 2000 MPa a 2500 MPa.

La tenue au fluage est donc meilleure avec I'ajout de compatibilisant étant donné que

le module de fluage et la vitesse de dégradation sont inversement proportionnels. Si on
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compare |’échantillon ne contenant que du PP-g-MA a celui chargé avec 5m% de
DER671+DEH84 en plus du compatibilisant, on observe que la vitesse de fluage est
multipliée par trois et atteint 3.10° s™. Ce comportement était prévisible étant donné
que la Tgde ce TD est de 75 2C et donc en dega de la température de I'essai a 110 °C;
ceci va engendrer une augmentation de la déformation du matériau sous une

contrainte.

En ce qui concerne les matériaux chargés avec le TD DER671+NBDA, on observe une
augmentation considérable de la résistance au fluage en comparaison au mélange
contenant seulement du PP-g-MA. En effet, pour le mélange le plus chargé en TD,
PP+15wt%PP-g-MA+10wt%(DER671+NBDA)+10wWt%FV, on a une vitesse de dégradation
de seulement 3.107 s, presque dix fois plus faible que celle observée pour le mélange
PP+5m%PP-g-MA+5m%FV. Ce TD (avec une Ty de 952C) apporte un renfort a la

résistance au fluage pour le matériau.

Afin d’essayer d’optimiser la tenue au fluage de ces formulations contenant de la
norbornane, des nouveaux essais d’extrusion ont été menés. Lors de ces nouveaux
essais, la FV est introduite avant la norbornane a L/D = 18 (au lieu de L/D = 42 pour les
essais précédents). En ce qui concerne I'amine, celle-ci est introduite a L/D = 46, au lieu
de L/D =22. L’ordre d’incorporation pour ces essais est représenté en Figure 9 ainsi que
le profil de vis utilisé. L'objectif de ces essais est d’essayer de créer sélectivement le TD

autour des fibres de verre.
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Chapitre IV : Mélanges TP/TD compatibilisant de formulations renforcées par fibre de verre

Suite aux essais d’extrusion, des tests de fluage ont été réalisés dans les mémes
conditions que précédemment (110°C, contrainte de 5MPa). La Figure 10 montre les
résultats obtenus pour les mélanges PP+5m%PP-g-MA+5m%(DER671+NBDA)+10m%FV
avec introduction de FV avant et aprées la NBDA et PP+15m%PP-g-
MA+10m%(DER671+NBDA)+10m%FV avec également introduction de FV avant et apres
la NBDA. Les vitesses de déformations observées pour les mélanges avec introduction
de FV avant la NBDA sont globalement les mémes que celles observées auparavant. En
effet, aucun changement significatif en tenue au fluage n’est observé lorsque le TD est
formé apres dispersion de la fibre de verre dans le PP. Le mélange PP+5m%PP-g-
MA+5m%(DER671+NBDA)+10m%FV a une légére augmentation de la vitesse de
déformation et atteint 1,8.10° %.s! quand la FV est introduite avant la NBDA dans
I’extrudeuse, le méme phénomene est observé pour I'échantillon contenant 10m% TD

ou la vitesse de déformation est de 8,3.107 %.s™.

Grace a ces nouveaux essais nous avons pu mettre en évidence la robustesse de
notre matériau et de notre formulation contenant du TD (DER671+NBDA). En effet, peu
importe I'ordre d’incorporation des différents réactifs, I'effet positif sur la tenue au
fluage est observé par rapport aux mélanges ne contenant pas de TD dans nos

conditions d’essai.
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Figure 10 : Comportement au fluage avec contrainte constante (5MPa) a 110°C de PP+5wt%PP-g-MA+5wt%(DER671+DEH84)+10wt%FV
avec introduction de NBDA apres la FV (rouge), PP+15wt%PP-g-MA+10wt%(DER671+NBDA) (bleu), PP+5wt%PP-g-
MA+5wt%(DER671+NBDA)+10%FV (noir) et PP+15wt%PP-g-MA+10wt%(DER671+NBDA) avec introduction de NBDA apreés la FV (rose).
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IV)  Conclusion

Dans cette partie nous avons étudié I'impact du compatibilisant ainsi que du
thermodurcissable créé in situ sur les morphologies et propriétés d’'un PP renforcé fibre

de verre.

Dans un premier temps nous avons vu que l'ajout de PP-g-MA a un impact sur la
cohésion entre les FV et la matrice étant donné que les fonctions anhydride maléique
vont réagir avec les fonctions hydroxyles présentes a la surface de la fibre de verre. En
effet, ce phénomene est visible sur les clichés MEB par I’état de surface de la fibre apres
fracture dans I'azote liquide de I’échantillon, qui est recouverte de matrice. Lorsque que
mélange ne contient pas de compatibilisant les images montrent un état de surface
intact de la FV. De plus, I'interface entre la FV et la matrice est meilleure. Dans le cas des
mélanges contenant du TD, le méme état de surface est observé mais présente
également des domaines de thermodurcissable qui sont présents non seulement sur les

fibres mais aussi dans la matrice elle-méme.

Afin de mettre en évidence les liaisons covalentes créées entre le PP-g-MA, le TD
et la FV des extractions soxhlet ont été réalisées. Comme attendu, ces trois espéces sont

insolubles dans le xyléne dans le cas des mélanges chargés.

Il a été également montré que I'ajout de PP-g-MA et de TD n’a pas d’influence dans
la distribution des FV dans la matrice, celle-ci est réguliere et homogeéne quel que soit le

mélange observé.

Les propriétés mécaniques des mélanges ont été analysées. D’'une part le module
d’Young est fortement augmenté (de 1600 a 2100 MPa avec ajout de 10m% de FV par
rapport au PP seul), mais ce phénomeéne est notamment dd a I'ajout de de FV car il reste
le méme pour les mélanges contenants du TD et/ou du PP-g-MA. D’autre part, la
contrainte seuil augmente grace a I'ajout du compatibilisant PP-g-MA (de 30 a 54 MPa
en présence de PP-g-MA). On peut donc conclure que lors des essais de traction, I'ajout
de TD n’a pas en effet visible ni sur le module d’Young ni sur la contrainte seuil. Lors des
essais de résistance au fluage cependant, le role du TD est mis en évidence. En effet, les

mélanges contenant du TD créé in situ DER671+NBDA, ont une vitesse de déformation
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largement inférieure a celle des mélanges ne contenant que de la FV et du PP-g-MA. Le
thermodurcissable va alors favoriser la résistance au fluage a 110 2C sous 5 MPa. De
plus, nous avons également montré la robustesse de la formulation et du matériau étant
donné que I'ordre d’introduction des réactifs lors de la mise en ceuvre par extrusion n’a
pas d’importance dans les conditions testées dans ces travaux. La résistance au fluage
est améliorée en présence de thermodurcissable créé in situ quel que soit le point

d’injection des différents composants du mélange utilisé dans ces essais.
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V) Annexes

[ANNEXE 1] : Propriétés mécaniques pour les mélanges PP/PP-g-MA/TD/FV avec des

fibres de verre compatibles avec le polyamide (FVPA) ou avec le polypropyléne (FVPP)
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Chapitre IV : Mélanges TP/TD compatibilisant de formulations renforcées par fibre de verre

[ANNEXE 2]: Images MEB du mélange PP+15m%PP-g-
MA+10m%(DER671+NBDA)+10m%FV
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Conclusion générale et perspectives

L'objectif de cette étude a été de comprendre la structuration d’'une phase
thermodurcissable (TD) a base de résine époxydes lors de sa synthese in situ par
extrusion réactive dans une matrice polypropyléne donc le concept a été décrit dans un
brevet déposé 2011 par la société Hutchinson. Le matériau final présentait alors des
propriétés mécaniques supérieures au thermoplastique seul tout en conservant une
facilité de mise en ceuvre. Le but de ma thése a été d’investiguer de maniére
approfondie la construction de cette phase thermodurcissable et d’évaluer son impact

sur les morphologies et propriétés finales du matériau.

Nous avons étudié, dans un premier temps, la réactivité des couples de
précurseurs pour la formation de TD. Grace a des analyses rhéologiques et en prenant
en compte le temps de gel comme temps caractéristique de la réticulation, nous avons
étudié différents couples d’époxy/amine et époxy/alcool et avons mis en évidence le
fait que les précurseurs bisphenol A diglycidyl ether DER671 et norbornane diamine
(DER671/NBDA) sont les plus réactifs. Il a été montré que les temps de réaction de
I'ensemble des réactifs testés pour atteindre leur réticulation étaient compatibles avec
les temps de résidence généralement rencontrés dans le procédé d’extrusion réactive.
D’autre part, nous avons vérifié la miscibilité de nos réactifs individuellement avec la
matrice ainsi que celle des couples de précurseurs avec le PP. Lorsque I'étude s’est
portée sur les mélanges PP/TD, deux cas de figure ont été différenciés malgré une
morphologique équivalente. Pour les mélanges avec DER671/DEH84, I'évolution de la
viscosité du systeme semble avoir une forte dépendance avec quantité de TD créé et sa
stabilisation nécessite 5 minutes a 200 2C. Ceci est caractéristique du comportement
d’un mélange de polymeéres immiscibles dont la viscosité augmente avec la formation
du réseau TD. En ce qui concerne les mélanges avec DER671/NBDA trés réactif, la
viscosité du milieu augmente tres rapidement, ce qui va favoriser le mélange et donc la
stabilisation du couple. L’analyse dynamique mécanique nous a permis de mettre en
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évidence la T, de la matrice ainsi qu’une T, caractéristique pour chaque couple de TD,

montrant ainsi la transformation des réactifs en TD.

Par la suite nous nous sommes intéressés a différents aspects de ces mélanges
comme l'influence du pourcentage massique de TD, de la quantité de compatibilisant
PP-g-MA, des paramétres de mise en ceuvre sur les propriétés mécaniques ainsi que sur

la morphologie.

Ces différents aspects ont été étudiés dans le troisieme chapitre. Il a tout d'abord
été mis en évidence la création d'une liaison covalente entre le TD et le PP via |'utilisation
de PP-g-MA. De plus, la morphologie a été étudiée, elle est sous forme de deux
populations : des nodules de 0,5 um de diamétre pour la phase dispersée mais aussi
avec la présence nodules encore plus petits qui peuvent étre vraisemblablement
associés a des composants d'interface PP-g-TD. Les propriétés mécaniques analysées
démontrent que le module de Young est amélioré par la présence de TD et la création
d’une interface PP/TD via le compatibilisant PP-g-MA améliore I'allongement a la
rupture et la résilience. Le PP-g-MA non seulement assure une meilleure compatibilité
entre TD et PP mais affine aussi la distribution des nodules, créant un matériau plus
homogene. Il existe donc une relation importante entre la morphologie, les propriétés
mécaniques et la liaison entre les deux phases. Une étude de la structure cristalline a
été réalisée et la présence d'une nouvelle forme cristalline, phase B, a été détectée avec
la formation in situ de TD. Les thermodurcissables ainsi créés sont des agents B nucléant
qui sont a l'origine de I'amélioration de la résistance aux chocs observée dans nos
systemes. La création in situ de TD dans une matrice PP et les liaisons chimiques entres
les différentes especes permettent ainsi via un contréle de la morphologie d’avoir de

moduler les propriétés mécaniques.

Finalement dans le quatrieme et dernier chapitre, nous avons étudié I'impact du
compatibilisant ainsi que du thermodurcissable créé in situ dans un mélange PP renforcé
fibre de verre. L'objectif de cette partie a été de voir si le TD avait un impact notamment

sur les propriétés mécaniques du composite.

Tout d’abord, nous avons vu démontré grace aux observations morphologiques

que l'interface entre la FV et la matrice est meilleure en présence de PP-g-MA. Dans le
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cas des mélanges contenant du TD, le méme état de surface est observé mais présente
également des domaines de thermodurcissable qui sont présents non seulement sur les
fibres mais aussi dans la matrice elle-méme. Il a été également montré que I'ajout de
PP-g-MA et de TD n’a pas d’influence dans la distribution des FV dans la matrice. Les
propriétés mécaniques des mélanges ont été analysées. Le module d’Young est
fortement augmenté dd a I’'ajout de FV et peu influencé par la phase TD. Cependant, des
analyses de fluage ont mis en évidence I'effet bénéfique du TD dans les composites a
base de FV. La création in situ de TD dans le mélange avec fibre de verre réduit de
maniere considérable la vitesse de déformation du matériau a 110 2C avec une charge
constante de 5 MPa. En effet, le TD DER671/NBDA qui a la plus forte Tg (95 2C) et
présentant une bonne cohésion avec les autres composantes de la formulation (PP et
fibre de verre) grace a I'ajout du compatibilisant PP-g-MA permet de générer un

matériau plus résistant fluage dans nos conditions d’analyse.

Les résultats et les observations obtenus lors de cette étude nous ont permis de
comprendre et de mettre en évidence les effets bénéfiques de la création in situ de
thermodurcissables dans une matrice polypropyléne. Ce type de matériau et de procédé
de synthése sont prometteurs dans le secteur industriel étant donné les propriétés
mécaniques obtenues ainsi que la facilité de mise en ceuvre par extrusion réactive
procédé continu et sans solvant). Nous avons également montré une possible voie
d’application pour ces matériaux PP/TD dans les matériaux composites avec fibre de
verre, ou I'ajout de TD améliore la tenue au fluage du mélange, principal obstacle lors
de I'utilisation de thermoplastique pour des pieces automobiles. Il serait intéressant de
continuer d’exploiter cette application en testant par exemple d’autres types de fibres
(fibres de carbone ou méme naturelles comme le chanvre) ainsi que des taux plus élevés
de fibre de verre. De plus, une autre perspective serait de tester matrices
thermoplastiques plus performantes pour des piéces techniques ou subissant des

changements de températures plus drastiques tels le polystyréne ou le polyamide.
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