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Introduct ion

En 1972, Renault inaugure avec la R5 peenier pare-choc en polyene sur des
autonobiles de série (cf. Figure 1a). En 205 netieres plastiques représentent environ 10%
du poids dune autorobile et DO kg de plastjue renplacent entre @0 et 300kg d’autres
matériaux’. On les retrouve autant dates piéces de caseerie, dd’habitale intérieu (cf.
Figure 1b) que dans les cabldayaux, réservoirs et conduitfaération. Cette utilisation
croissante de atieres plastiques’étend bien au dela de l'industrie autabile. Au cours des
cinquante derniéres années, les megcientifiques dechniques dans les daimes de la iise
en fome et de la mdification des polyraresont pernis d’améliorer considérableent leurs
propriétéanécaniques, optiques, chiopes, isahntes, coductrices, barrieres, etc... et de
combiner ces perforances a la légeté, au faiblecolt et a la facilitéde mise en forme des

polymeres.

Figure 1: a. En 192, Rerult inaugurele premier re-chocde série ematiére plastique. Un véhicule
des années 1970 compodnviron 25 i de matiére plastiquér. En 205, unevoiture moderne contient
plus de 10 kg de plastijue.

Les polyneres therraplastiqes seni-cristdlins tels qe les polyoléines et les polyaides
sont particlierement intéressants pour Ues bonnes pmiétés nécaniques (mdule élee

~1GPa), leur tenue therque (températuresle fusion 400-200°C) et leur résistance aux
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solvants (non soluble dans la plupart des savanganiques). La nette @fioration de leur
résistance au choc par l'incorporation de partisul’élastorére fut une avancéeapure dans le
domaine des polyrares. En dispersant des partazut’élastorére de dimensions itroniques ou
submcroniques dans une atmice polymere sericristdline, il e$¢ possible d’augmnter
considérablemnt I'énergie disgpée lors d’'un choc et de passkun comporterent fragile a un
conportenent ductile comme Vlillustre la Bure 2. Cette technique de renforesn est
largenent utilisée aujord’hui. Toutefois, les mécanismas sous-jacents sont roplexes et
soulevent encore de nombreuses questiorqueaalies nous nous sommes intéressés lors de ce

doctord.

Figure 2: a. Dispersionde particules de copolymére éthylgmepylene maléisé dans une matrice de
polyamide-12(microscopie électroniqua transmission)b. Echantillons post-mortem aprés un test de
choc pour le polyamide-12 pur (a gauchat)renfacé par la dispersion mdrée en a (a droite). Les
valeurs enkJ/n? indiquent les énergies dissipédsrs du choc normalisées par la section utilesd
éprouvettes.

L’ensenble de ce travail a été effectué dandaleoratore Matiere Mdle et Chinie (Unité
Mixte de Recherche BEXCI-CNRS 7167) sous la daton du Professeur LudiwLeibler. Il est
le fruit d’'une étroite collaboration avec la s&téi Arkana qui produit et développe de nbraux
additifs, natrices thermplastiques et systampolymeéres renfrcés. Notre mtivation initiale a
porté sur l'utilisation departicules structurées de copoBmesa blocs dans l'idée d’obtenir des
matériaux a la fois rigides etper-résistants. Péa suite, les résultatobtenus nous ont pousseé a
élargr nosrecherclks a I'étude plsigénéraledesmécanisnaes de rugure et de renforceemt des

polymeéres seincristallins.

Les additifs de renforcemnt traditionnels sontles particules constituéesgjoritairement
d’élastongre qui, en cavitant lors d’'une sailkiation, redistribuent ke contraintes dans le
matériau et permattent la défanation plastiqueétendue de la atrice. L'utilisation de telles

particules molles entraine inévitablent unediminution significativedu nodule élastique du
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systéne et le renforceent obtenu efait alorsaudétiment de la rigdité. Une facon de palier ce
probleme consiste a utiliser des dispersiongdsdicules inorganiques rigides ou la décohésion a
I'interface prticule/metrice se substitue a la deation. Cependant, le résrcement obtenu avec
cette néthode n’est généralemnt pas aussi satis&nt qu’avec des parti@d d’élastorére et es
limité par laformation d’agréats qu fragilisert le metériaif>. L’alternative qui nous concerne
ici consiste a disperser des particules cstmges ne contenant qu'une faible fraction
d’élastongre (nmoins de 40% en asse). Les gmolymeres a blocs sont des candidats idéaux pour
obtenir de telles dispersionsles blocs denatue chimique differente sutoasserblent
naturellenent pour forner des structures ddéimensions nanotriques (~10 a 100 nnet la
quantité d’élastolre peut étredcilenment contrdée en chisissanta natue d la dmension ds
blocs. L'enploi de tels addifs structurés pose alors a®uvelles questions a propos de la
préparation des systé&mrenforcéset des effets de latracturation des particules sur les
mécanisnas de dispersio.

Répondre a ces questions &ama naturelleent a s’interroger plus généralent sur les
mécanismes a l'origne du renforcemnt. Les nororeuses recherches consaerée ce sujet
apportent déja plusieurs réponsgisnontrent que le renforceant est essentiellemnt lié au
confinerment de la natrice erre les particules. Lorsque ce confir@mh est suffisant, les
ligaments @& matrices entre les paticules cavtées sedéforment plastigienment disspant aing
I'énergie du choc avant qu’une rupturadile ne se propage dans letémiad’. En particulier, il
ressort de ces travaux qu’il eddsun confinerant mnimum nécessee pour obtenida ductilité,
carac¢éristique de la maice senicristalline @ indépendat de la taille et de laature des
particules. L'existence d’une telle grandecritique est aujourd’hui adse et bien docuentée
Toutefois, les rmadéles proposés ne parvienhgras a décrire complétent la réalité du
phénongéne. Prédire dans quelles conditionscetmment un polymére sertristallin sera
renforcé reste un défi scientifiquetethnique amitieux et délicat.

Au cours de ce doctorat, nougas abordé ces probl@s en ralisant diverses expériences
sur des systées de polyamde renbrcé par des addisif élastongres traditionels et des
copolyneres a blocs. Le role derganisation cristalline de lenatrice est un aspect peu étudié
jusqu’a récemment, qui nous a imellé plus particuliereemt. En effet, les polyméres sém
cristallins sont par @ture des ratériaux hétérogenes db les propiétés neécaniques sdn
intimenent liées a leur organistion cridalline. 1l serait donc prévisible que lepropriétés

mécaniques des systemrenforcés et par laéme l'efficacité du renforcemnt dépendent auss
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de l'organisation cristalline de laatice. Dansce memoire, nous rantrons que le renforceant
est non seuleant sensible a l'garisation crisalline de la matrice meis que cette @niere esun

parangtre clé du rerdrcement au n&me titre que la disprdon des particles.

Je profite de cette introductigrour avertir le lecteur que lessis de choc Charpy entaillé
utilisés ici ne mesurent qu’'uneréponse globale et anroscopjue deséchantillors délicate a
interpréter en term de nécanismes de ruptl locaux (cf. annexe Al sur les techniques
expérinentales). Cette étude aurait certaimatrbénéficié d’une caractérisatiorénamique plus
rigoureuse de nos systémavec deessais mux controlés. Conscients de cetteitation, nous
nous somres efforcés dans I'ensdite de ce méwire de décrire le plus cquietenent possible
les esais de ruptue en présetant a la 6is I'évolution e la force dimpact et les faciesed

rupture a@s échantillos.

Ce mémoire est organisé de la fagon suivante :

Le chapitre 1 est une étude bibliographiquéspntant un état de I'art du renforcement des
polyméres seimncristallins.

Le chapitre 2 présenten@ méthode d’analys d’'image utili€e dans ke chapitres suants
pour caractériser des dispersiode particules a partir dbservations en ioroscopie
électronique a trangssion.

Les chapitres 3 et 4 concerndhttilisation de dispersion de copolyrares a bloc pour
renforcer les polymres selincristallins. Dange chapitre 3, nous aaparons deux copolyeres,
'un ayart une struture lamellaire et l'autre unestructure cocontinue, etantrons qu’ils e
disperent tres différemrant. Les propriétés @aniques e ces syemes sont enste étudiées
dans le chptre 4 et corparées a celkede systéemes renforces classiques.

Dans les chapitres 5 et 6, nous nous semimeéressés plus particulieream au role de
'organisdion cristalline de la natrice. Desobservations meroscopiques et un traitemt
thermque nettent en évidenceads le chapitres que des différences d’organisation cristalline
peuvent avoir des effets dratiques sur le rdorcenent. Dans le chapitre 6, nous exaoms
les effets de la e en fome sur I'efficacitédu renforcerant. En particulier, nous antrons
gue l'efficacité du renforceent est forterant corrége a I'orientation cristine de la natrice.

En nous appuyant sur ces observations etesunonbreux travaux de la littérature, nous
proposons dans le chapitre 7 uhéorie expliquant I'origine dine distance interparticulaire

critigue corrélant la trasition ductile-fragle. Ce modéle prévoit la températi de tranidion
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ductile-fragle & prend e conpte les efets liésa I'organisation et a I'eentation cistalline e

la matrice.

L’ensenble de ces travaux aekception des chapitres 1 et 6 ont été publiés ou sontissoum
pour publication dans différentes revues scigqés de langue anglaise. Ces articles sont
reproduits dans chacun des chasitapres une breve introductiprésentant les ativations de
I'étude et donnant quelques informations ptémentaires. Pour conclure, nous résum les
principaux résultats de cette étude, doin d’apporter des réponses définily, soulévent a leur

tour de norbreuses questions et, nous pé@®ns,susciterond’autres recherches.
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Notations

D Distancecente-a-@ntre enre particules
E Moduled Young
E Module élastique
E” Module visqueux
Frax Forcemaximumavant rupture
G’ Module de csaillement élastique
G” Module de csaillement visqueux
d Diametrede particule
dh Diamétremoyen (ennonbre) de particule
lp Indice de pamolécularité
J Résilience Charpgu Izodsur barreau entaillé
Ky, K, K Facteur d'intasité des contraintes polesmodes d'ouverture |, Iét I,
Ky Facteur de concentration de contrainte
L ou Lg Distanceintemarticulaire
L, Distance intgparticulairemoyenne (en norore)
Lc Distance intgparticulaire citique
My Masse molédaire noyenneennonbre
M, Masse molédaire noyenneenpoids
T Température
Tos Tenpératuredetransitionductile-fragile
Ty Températuredetransitionvitreuse
Ve Volumed’élution

) Fraction volumique de particules

.ouH Taux de défomation

Y Contrainte seuil de plasticité en traction

\§ Contrainte limite de rupture fragile

Q Coefficient de Poisson

DMA Analyse mécaniqueythamique

DSC Analyse calonnétrique différentielle

MEB ou SBM Microscope €lectronique a bakme
MET ou TEM Microscope €électroniqueaptransnission

SAXS Diffraction des ragns X aux petits angé

SEC Chromatographie’éxclusion stérique

WAXS Diffraction des ragns X aux grands gies

EPRm Copolymere statistique pgéthyléneco-polypropyléne malésé



Notations

HDPE
PA

PB

PET
PMMA
PP (iPP)
PS

SB

SBM
SBS

Polyéthylénehautedensité

Polyamde

Polybutadiéne

Poly(éthylénetéréphtalate)

Poly(métharylate de réthyle)

Polypropyléne (isotactique)

Polystyréne

Copolymeredibloc mlystyréeneb-polybutadiene

Copolymeére tribloc poystyréneb-polybutadiéneb-poly(méthacrytate deméthyle)
Copolymere tribloc poystyréneb-polybutadiéneb-polystyréne
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Chapitre 1

Etude bi bliographique

Ce chapitre dresse un bilan des connaigsasar le renforceemt des polyréres seiin
cristallins par des dispersions de particulesban n’est certaineemt pas exhaustif. Nous
nous sommes efforcés d'yifa figurer les résultats les pleggnificatifs pourla suite de ce

mémoaire.

Dans une preiare partie, nous intouisonsquelques notions deédunarnque de la rupture
essentielles pour aborderrenforcenent. Les concepts dedgiité et ductilité,les effets de la
tenpérature,de la vitese d'impact ou de la géoétrie de Entaille y sont particuliéreent
développés. Une deuxi@mpartie présente les stgnes renforcés les b courants et les
technigees de préparatinde ces systess. Le pincipe général et les ésanisnes a I'orighe
du renforcerant sont brieverent décrits dansne troisiens partie. Ue littérature abondante a
été consacrée a I'étude des pagas gouvernarce renforcerant. En nous appuyant sur ces
travaux, nous ettons en évidence dans ug@atriene partie comment ces énanisnes
dépendent de la orphologie, des conditionsxpérimentales ou encore de la nature de la
matrice et des additif. Les résultats expéremtaux burnisdans la littératee ont égalemnt
perms de proposer plusieursagieles et interptétions qui sont préseés dans une cinquiéme
partie. Toutefois, la compréheos et la naitrise du renbrcement sont ena@ inconplétes.
Pour conclure, nous résoms ces résultats ptésentons plusieurs questions qui ont motivées

notre étude.
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Notions de mécanique de la rupture

Transition ductile-fra gile

Pour décrire la rupture u netériau, on distingue traditionnelleent deux
conmportanents: fragile et ductile Cette distinction est parfianbigué car elle repose 1su
différents critéres tels quéliergie dissipée penddatruptue, laspect des facies ou encore le
mode de défenation accomagnant la rujure. Ward @ Hadley proposent urcritere
mécanique simple sappuyant sur les cousd contrainte-défanation comme fMllustre la
Figure 1 [Ward et Hadley 1993]. &i rupture a lieu dans le régénde ddéormation élastique
(i.e. avant Ecoulenent plastique), le coportenent est fragile. Dans ce cas, lajgure partie
de la déformatiomst restituée ataniquerant pa I'échantillon. L’énergiedisspée pendant la
rupture est faible et la progation de la fissure est soumeinstable. En revanche, le
conmportement est ductile s'il s’accompagneuttie déformation plastique étendue duarériau.
Ce type de rupture correspond geemrent a des énergies dissg®plus élevées que dans le

cas fragile et a une propagation stable de la fissure.

\é ..... \ \Y‘ ......... /

Rupture fragile Ruptue ductile

F H

Figure 1: Courbes contrainte — déformation caractégaes dun polymére das le cas dine rupture
fragile ouductile.

Il est important de noter quedenotions de fragilité et de dilité ne caratérisen pasle
matériau mais safradure. Séon la géonétrie de l|Echantillon ou les conditions de
sollicitation, un néme matériau peut se rgne de facon fragile ou ductile. En faisant évoluer
les condtions de dérmation des moins au plus séwereen dimnuant T, en augentant .
ou en introduisant une entaille de plus emsgbrofonde par exgute - le conportement din
matériau peut passer de dleta fragile. On parle deansition ductile-fragile L'influence de
la géonétrie est illugrée dans lasection suvanteau traersde I'effet d’entaille. En patique,

les essais sont souvent réaligédes vitesses de défation fixées et le para@tre variable

12
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est la temérature. La température ajleelle se produit la @ansition esappelégenpérature

de transition ductile — fragileTpg.

Figure 2: a. Effet de latempératuresur les contraintes de rupture fragile,l§, et découlement
plastique, ¥, du PMMA. [Vincent 196] b. Schéma illustrant les effetie la \itesse dedéformation
sur la transition ductile — fragile: (——) vitesse flaib(— —) vitesse élevéfVard et Hadley 1993

De nonbreux aspects de la transition tlesfragile peuvent siterprter selon
I'hypothése de Ludwig-Davidenkov-Orowanphguée initialenent aux nétaux [Orowan
1949]. La transition ductile-fragile gst préantée comne le résultat dhe conpétition ente
deux nécanisnes de rupture indé@gmdants. Dune part, un m@canisme de rupture fragile
résulte de I'ouverture et de ¢@alescence catastrophique denafissures. Dans le cas e
d’une traction uniaxiale, ce phénéene peut étre caré@isé @ une containte aitique dite e
rupture fragile,\4 (brittle strength). D’autre part, le récanisne derupture ductile se produit
aprés la défonation plastique du mtériau. Il est caractérisé par le seuilédoulenent
plastique, \{ (yield stresk Ainsi, la ruptue est ductile Issque W est inférieve a \4 et fragile
dans le cas contraire. Cesudagrandeurs, supposées indépendantes, varient trés différemment

avec les conditions de défoation, T et.. En effet, \4 dépend essentiellamt de la structure
et des défauts du at@riau, nais est trespeu sensible aux variations de T ou deAu

contraire, \{ dépend dda nobilité des chinesde polyngre et écrdt fortement lorsque T

augnente ou J diminue. On retrouve donc un cportenent ductile (M < \5) pour les

tenpératures éledes ouesfaiblesvitesesde défomation et uncomportenent fragile (\{ >

\4) pour les basses t@dratures ou les grandeitesses de déforation. Cette dépendance en
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températureest illustrée sur la Figure 2a dans le cas du PMMA. Par ailleursmanter la
vitesse de défonation entraine une augmtation de\t relativement a \4 et donc une hausse
de Tps (cf. Figure 2b).

L'effet d'entaille

En présence ahgles aigus, de defts ou certailles, un netériau intialement ductile
peut ronpre de facon fragile. Cettéagilité induite par une entaillen¢tch sensitivity
provient du fait quine entaille aticte considérdément la distrbution des contraintes lors de
I'impact. Les ilmges de photoélasticité reprodsitFigure 3 montrent une forte concentration
de contrainte au voisinage d’'une entailfieeetuée dans un barreau de PMMA sdaid une
flexion 4 points. Estimons approxaivement les forces limtes de ruptue fragile &
d'écoulenent plastique de barreaux sasm un tioc en flexion de type Charpy, avec et sans

entaille.

Figure 3: Images photoéktiques de barreaux deMMA uniforme &) et enillé (b) soumis a une
sollicitation de flexion quatre-points.ds points deontact sontmasqués. Les lignes correspondent
aux courbes d'isocarainte. [Theoretical ard Apgied Mechanic}

Sans entaille.Considérons dbord le cas dh barreawnon-entaillé illusté sur la Figure
4a. Lorsque le barreau est sasira une force dhpact, F, les contraintes sontximales en
conpression au voisinage du poinindbact eten tradion su le bad opposé du barreau. La
rupture et la déforation plasique samorceront toutes deux awoisinage de la zone de
traction maximale. A cet endroit, on peut samener au ca sinple d'une traction uniaxiale
selon laxe 1 comra le montre la photo de ladtire 3a. La contrainte ipcipale de traction,

\{, es reliée simplement & la brce dimpact F par la dation siivante
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F=A\ (2.1)

ou A est un coefficientdmogene a une swate @dpendant de la géadtrie du barreau.

m ;U

—$ COMPRESSION &— __M
= =

3 TRACTION —
S

Q

A
b

s
[ A
A A

Figure 4: Barreaux soumis a une flexion trois ptinsans &) et avec b) entaille. Les zoes grises
indiquent les régions de contrainte maximalé& sa compressiosoit en traction. Sans entaille, dans
la zone de traction maximale, lallsatation est proche de I'état deaction unaxiale. Au voisinage de
'entaille, I'état de contramnte est triaxial.

Selon I'hypothése deudwig-Davidenkov-Orowarla rupture sera fragilsi la contrainte
maximale en traction,\{, atteint la valeur critique de rupture fragilg, avant leseuil de

plasticité, \{. La force de rupture fragile correspondantg  s€crit alors

Fs=A.\4 (2.2)

La ruptue ductile @morceraquart a elle si le ratériau comnmence a se diormer
plastiquenent avant d’avoir atteint\4. En uilisant par exenple le critere de lpdicité de
Tresca (jus adapté qur les polyreres sedéformant par bandes de cisaillem), la
déformation plastique ahorce lorsque la contirdte de ¢sallement naximale attent un seil

critique, ce qui s’écrit:
Max [ Vo[ [M V||V V5 W (2.3)

ou M, \ et \§ sont les contraintes pdipales selon les axes 1, 2 et Jexdivenent, et\{ est
le seuil deplasticité en tretion uniaxide. L'¢tat de contrainte @&t uniaxal, seule la
conmposante\f est non-nulle. La déforation plastique comence donc lorsqué{ = ¢, et la

force de linite délasticité, kr est donnée par:
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F=A Y (2.4)

On retrouve alors:
X La rupture fragile pour g< Fy, ceest-a-dire\s < \.

X La rupture ductile poury< Fg, cest-a-dire\f < \4.

Avec entaille. Dans le cas entaillé représenté Fegdb, la distributioret I'intensité des
contraintes sont forteemt nodifiées au voisiage de éntaille commne sur la photo de la
Figure 3b. L’étude de état des contraintes au voisinadjane entaille ou fissure est un des
problénes canoniquesedla mécanique de upture[Francois et al. 199 Broberg 1999].
Considérons une fissure dans un solide élastique. Leposamtes, \{, du charp de

contrainte au voisinage defiasure sont données par:

Kb
L —T T D I, Il oulll 2.5
i s (0 ) (2.5)
ou les Kpsontlesfacteus d’intensité des contrates pour les mdes dechargerent I, Il et

lll. Ces facteurs déperdt esseliellement de la géo#trie de I'entaille. Par exeote, pou
une fissure infinirent fine delongueur 2a dans une plaque infinie s@a@& un chargeemt
constant,VV s’ouvrant en rade 1, i.e. perpendiculaimux faces de la fissure (cf. Figure 5), K

s'éciit :

K, vaV 2.6)

EEERANERY
M(r, )

A

4 —
2a

AR RNRERRE

Figure 5 : plaque infhie percée d’'une fissure de longuéar et soumise a un chargement de mode I.
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Dans le cas présent, nonsus contentons d’'une desdigm approximatie et écrivons
simplement que la continte principale sdon I'axe 1, \{, est forterent amplifiée au voisinaygy

de l'ertaille et atteihune valew maximale, {"™®, donnée par:
™ = Kr. v 2.7)

ou Ky est un coefficient appeldacteur de concentration de contraintéépendant
essentiellerant de la gémétrie de I'entaille etV est la contrainte loin de I'entaille donnée

par la relation (2.2) comme dans das non-entl. La rupture fragile se produira si la

contrante {™ attdnt la valew critique, \4, et la force de mture frage, Fz*"™" sécrit:
B . KT KT .

entaillé

Kt étant supériaua 1, i est inférieure ad; ce qui signifie qu'un atériau initialenent
fragile casera ercore plus facilerent enprésrnce dune entaille emaison de la oncentation

de contrainte.

Les relations (2.5) ontrent que la pr&nce d'une entaille affecte non seudstn
I'intensté mais aussla distibution des contiates. Au voisinage de I'entaille, les conditions
aux limites sont diférentes ¢ la cantrainte est épartie dans toutes lelrections de I'espace.
Les valeurs dé, \; et \4 sont non-nulles. Cet état de sollation est dit triaxial. Dans le cas
considéré ici, la sollicition en traction selon l'axd reste prépondérante et on a

approxinativement :
VM| 6BY 2.9)

ou 6est un factaeuconpris ertre 0 et 1 Le critere de plagité (2.3) fcrit alors
Max |V WLIM Wl[V% W W 1 6V (2.10)

La défomation plastique staorcera donc lorsquéf™ vérifie la elation (2.10), @st-adire

pour une force dipact, F°e"a"e

R omaile A v f A" AW Fy (2.11)
Kt 1 6Ky 1 6Ky
La rupture du barreau entéaisera dors ductile si:
entaillé entaillé
Fy Fg (2.12)
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ce qui s’écrit :

M

T ¥ 2.13)

Un metériau cassant de facon dile en labsence dhtaille (\ < \4) aura deux
conportenents possikesen présece dentaille

X Si(W<) &< V/(1- 6, le metériau avient fragle en présnce de éntaille

X Si W/(1- § < \4, le metériau rete ductile méme en présece de kntaille
Ainsi, sdon les vdeurs de \4 et \{, certains ratériaux sont pis sensibles que d'autres a
I'effet dentaille. On pde aussde sensibilité au taux de triaxialitdPour des conditions de
choc données, ces considérations @itemt dedistinguer trois typesle conportenent en
rupture comme l'a proposé Orowan [Orowh®49]. (Le facteur 3 est approxatif et
correspond au cas d'une entaitléalenent profonde et gué dans un solide infini).

X \s <V} :le metériau estragile.

X W < \b < 3V : le metériau est dctile sans etaille et fragile en présenceude

entaille.

X 3V < \4:le metériau et conplétement ductileméme en présence ehtailles.

Figure 6: Diagramme expérimental reproduisaat contrainte de rupture fragile,l§, a -180°C en
fonction di seuil de plasticité, ¥ a -20°C (U) et 20°C () pour plusieurs polyméregPMMA
polyméthyl méthacrylatePVC polyvinyl chloride PS polystyrene SAN copolymére wtene et
acrylonitrile; CA d@lulose acetate; PPpolypropyléne; Npolyamide 6,6; LDPE polyéthyié basse-
densité; POM  polygyméthyléne; PB  pgbuténe-1; PC  plycarbonate  PTFE
polytetrafluooéthyléne.)
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Pour la plage de tgmératures usuelledes polyneres semcristallins comre les
polyanides ou les polyoléfines se situent génénale dans la seconde catégorie. La Figure 6
montre sur un @me graphiqudes couples de valeurs4, \¢) pour différents polymres de
conmportanent connu [Vincent 1964]. La valeur dg est déterimée en flexion a -80°C et
18 min. Une plage de valeurs d¥, est obtenue entre —20 et 20°C & 0,%'m Selon
I'équivalence teérature-vitessde défomation, la valeur de a 0,5 mift et —20°C devrait

étre représentative de la valeur deen choc a 20°C.

Connaissant le coporterent en ruptue de ces polyares, Vincent délinte
approxinativement les catégories 1, 2 et 3 eactint les lignes A et B. La ligne A ggare |s
matériaux fragiles en présence d’entaillegauche (catégorie 2les natériaux toujours
fragiles (céégorie ). La pente @ cette ligre est de I'ordre de 2 alsrque selon le modéle
d’'Orowan décrit ci-dess, cettepente devrait étre de l'ordde 1. Cet écart provient sans
doute des différences entre nditions de resure de\s et \4 conduisant & des valeurs de
\5 plus éleees que praes. Il est égaleemt intéessant de noter que pente de la droite B
est appoximativement troisfois celle de la drate A, ce qued en acord avecl'explicaion

fournie par Orowan.

Pour plus @ développerents et de référencesir la nécanique de la rupture et sur le
conportanent en choc des polyenes, on pourra se référer respectigatraux ouvrages de
Francois et al. [Francois et al. 1995], Brobergoligerg 1999] et \&fd & Hadley (chapitre 7)
[Ward et Hadley 1993].

Les essais de choc: les tests Charpy et Izod

Les essais de choc Charpy et 1zod sdes techniques fréqoement utilisées pour
caractériser la rupre des matériak. Ces dex essais swt baséssur un néme principe:
I'échantillon se présente sdiasme d'un barreau entaillé de€ométrie connue. Ce barreau est
percuté par un amteau pendulaire dont on connkghergie cinétique. Emesurant la hauteur
a laqeelle remonte le mrteauaprés le choan déduit I'énergie perdue pke pendle lors
I'impact. Le comortement erchoc d'un ratériau est alorgaractérisé par ldonnée de la

résilience J, définie par :
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ou E est I'énergie perdue pargendule lors de l'ipact, w et b, I'épaseur et la largeur

barreau, et a la profondeinitiale de I'entaille.

Dans le cas du test Charpy, le barrepasé horizontaleemt, est retenu aux deux
extrémtés ¢ le marteau vient fapper le baeau au centre comme poun test de flexion
trois-poirts. Lorsque le barreau est entailléenkaille est facée du d@& opposé au point
d'impact comme indiqué sur la Figure 7a. Dadmscas du test Izod, le barreau est placé
verticalenent. L'extrémité inféieure est fixée au support tagdjue le rarteau vient frapper
I'extrémité supérieure fc Figure 7b). Sur les appareils plsgphistiqués ditSinstrumentés”,
un capteude force es placé a hvart du narteay ce qui rmet de nesurer levolution de la
force d'mpact au cours du chat d'en déduire une valeur BEnergie dissipée en fonction du
temps. On peut ainsi étudierys en détail les différentes @es du choc que sont I'amorgage

et la propagation de la fissure [Radon 1978].

E Test Charpy

(Vue de dessus)

Echantillon
h

u Test I1zod

(Vue de coté)

Echantillon
) u

Figure 7 : Schémas illustrant le mouton pendulaiCharpyutilisé pour les tests dehoc[Ward et
Hadley 1993 et la position des échantillons entaillgsur les essais CharpgJj et 1zod b.).

Préparation des sy stemes renforcés

Les systeras renforcés sont générakerhobtanus en dispersant un additif sousnfierde
fines particles dans la airice seni-cristalline. Dans la plugrt des es, I'additif et lamatrice
ne sont pas macibles. Les dispersis sontalors obtenues a haute tparature en @angean
I'additif et la matrice a I'état fondu dans urextrudeuse pa figées en trepant le system
sous la terpérature de fusion de haatrice. La taille €la digribution & ces dispesions est le
résultat @& la fragnentation et de la coalescence desutjelettes d’addif pendant le
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mélangeage. Le choix des cposants, des conditions deélangeage et deise en forrme est

alors déterminant powontréler les morphologies esl@ropriétés de ces systesn

La plupart @s additif utilisés sohconstitiesen ngjorité d’dastongre et corportent des
fonctions réactigs qui grmettent d’obtenir de dispersns suffisamnart fines et efficaces en
terme de renforceent. Dans le cadre de cetteése, nous nous contems essentielleamt
sur les polyandes. Les additifs utiliséspour les polyamles sont généralesmt
fonctionnalisés par des groupemhanhydride naléique (MA) incorporés dans ou greffés sur
les chaines d’additif. Les plus communs sont:

X les dastongres naléisés (EP-g-MA, EPDM-g-MA)
X les coptymeéres a bocs naléisés (£EBS-g-MA)

X les déastongres de typ coreshel obtenus par synthése en émulsion.

Les fonctions réactives telles que les groug@sanhydride maléiquéMA) réagisent
avec les gropenents annes (NH) termnaux des chaines de polya®a. On fome alors des
copolyneres greffés a l'interface entre latnce et I'addtif. Les réactios de greffge sont
décrites sur la Figure 8 et sont réalistraditionnellenent pendant le ®ange parextrusion
réactive Comme les surfactants dans lesulsions la présence de copolgmes greffés a
I'in terface additif-matrice permet destabliser des disgerdons de taille submronique. Deux
interprétations ont été envisagéesir explguer cet det: la réduction de la tension
interfaciale (effet surfactant) et la réduction ldenobilité de I'interface (effet Marangoni).
Toutefois, plusieurs études expéeitales ethéoriques rantrent que I'effet des copoly@nes
greffés est obtenu pour de tfagbles taux de greffage pourstguels la réduction de tension
interfaciale est négligedh L’effet des copolyrares greffégst plutdt attbhué a une réduction
de la nobilité de l'intaface et a une geneésigue des chines greffées, qui gmdchent la

coalescence des gouttelettes.

Contrairenent aux deux prei@res catégaes dadditif ou la taille € la distibution des
particules sont grandaamt dép@dantes du taux de greffagedets conditions d'extrusion, les
additifs de type core-shell ont des detnes bén définis de l'ordre de 0,1 puen0,5 um Ce
sont généraleamt des particules ewtituees din cceur rau en élastomre (pdybutadiéne o
copolynmeren-butyl-acrylate) et d'une écorce duregolynmere a base deéihyl méthacrylate
ou de styrene). Les dilifs core-ell classques utiliséspour renforcer les polyamnes
amorphes tels que le poly(chlorure de vinylV@®), le polycarbonate @) ou les polyesters,

se dispersent ahet sont peu efficaces dales polyandes. Pour reédier a ce problém on
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modifie chimquement les core{sells en y ajoutant des fonatis ou des polyares réactifs
qui réagiront avec le polydde lors du rdlange. De telles wdifications permettent

effectivenent d'obtenir desenforcenents mportants [Osimski 1995; Lu et al. 1996].

Figure 8 : Principales réactions de grfeige entre lepolyamides €les fonctims anhydridemaléique
des élastomeres utilisés pour le renforcement. [Kohan]1995

On peut enfin rentionner I'enploi dans quelges cas de particulegyides inorganiques
qui pernettent d’obtenir a la fois une @toration des propriétés chat une augmentationde
la rigidité [Bartczak et al. 1999a; Wrink et al. 2001; Thio et al. @2]. Les niveaux de
renforcenent obtensa a ce jou pou de telssysttmes sont variables selon la nature de la
matrice et asez faibles @ns lecas particulier des polyades.

Principe général du renforcement

La dispersion de fines particules peutéhomner considérableent la résstarce au choc
des polynéres seimncristallins. Par exeple, I'ajout de 20% enmasse de particules
subnicroniques d’élastosre dans un PA-6,Gugnente d'un facteur60 la valeur de la
résilierce (zod entdlé) [Wu 1985]. Au cours des quarantiernieres années, cet effet
renforcant a fait I'objet de ndoneuses études théoriques edpérimentales qui ont peris
d’idertifier le renforcanent conme la conbinaison de deux phénames: la cavitation des
particules et la déforation plastique de lmatrice [Donald et Krarar 1982; Yee et Pearson
1986; Muratoglu et al. 1995a; Kayano et é@97; Kim et Michler 1998; van der &Vet
Gaymans 1999].
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D'un point de vue expériental, I'observation dees phénoenes los ce test de choest
tres délicate. La plupart destaux se basentissur des obervations pst-mortem soit sur
des esda de traction a éible vitese. Dans lecas des essais a faibiesse, les observations
sont difficilerrent transposablesux mécanisnes de déforration lors dun choc car le systém
se conporte tré différemment selm la vitesse de déforration. L'observation d’échantillons
cassé®u partiellenent cassés eh enéviderte wne séquence événerents se prodsant las
de la propagation de la fisgu[Muratoglu et al. 1995a; Kayar al. 1997 van der Vél et
Gaymans 1999]. Plusieurs régions peuvent é&igtinguées au furtea nmesure que l'on
s'éloigne du front de fissure (éfigure 9). Prés du front de figs les particules drtavité et
la déformation plastique de la a@rice estintense agc des ligarents irterparticulaires
fortement étirés. Plus In, les caités noins allongées révent que la dformation plastige
est noins prononceée. ifin, dans une derniéreome plus éloignée, les particulest cavité
sans déformation plastique notable. En amirart que la cavitatin est effectiverant
antérieure a la déformtion plastique, ces s@ltats supportent l'iage proposée par Donald,
Kramer et Yee selortaquelle la dssipationdérergie provient de laléformation plastique
étendue de la atrice et le réle principal degarticules est de fover des vides [Donald et
Kramer 1982; Yee 1985].

Considérons le cas illustré sur la Figuredline fissure iitialement au repos dans un
systéne renforcé ou toutes deconditions requises pour obiterde renforcenent sont
rasserhlées (1). Lors d’'un choc, la distributidriaxiale des contrintes en téte ddissure
entraine ladrmation de vides dans les faules, par cavitation ou décohésion a l'interface
matrice-particule (2). € videspemettent de elache locdement la @ntrante triaxiale et
d’amorcer la défamation plastique de la arice autour des partites cavitées. Au fur et a
mesure que la contrainte augnte, la déformtion plastique s’étengrogressiverent dans
toutela matrice et dissipe I'énggie de I'inpact (3). Enfin, le liganents de matrice fortenent

étirés finisent par ronpre et la fissurese propage ainsi de facon ductile (4).

La successn de la cavitation, étape d’'angage, et de la défonation plastique, étape
dissipative est aujourd’huiérifiée et adnse. Toutefois,les palamétres noléculdres
gouvernant ces étanisnes ne sont pas encorelairenent identifiés. L'efficacité du
renforcenent dépend, de facoowvent trés sensible, du choixsdedditifs, de la wrphologie
des dispersions, de la structure cristallindadentrice ou encore des conditions dpact.

L'étude de ces paradtres clés eqirésentéeahs la partie suante.
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Figure 9: Images MEB d'une zoe de fracture  Figure 10: lllustration des mécanismesed
typique dansun échantillon de PP renforcé par renforcenent des polymésesemieristallins.

des particule d'élastomee. La surf@e de la

fracture est en haut. La fiare s’est propagée de

gauche &roite. [van der Vel et Gaymans 199
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Les parametres du renforcement

Les conditions de choc

La Figure 1 représente la résesce au boc entaillé en bnction de la terpérature
obtenue typiqueent avec un polyaide non rerdrcé et un polyaide renforcé. On peut

distinguer plusieurs régies.

Figure 11: Evolution typique de la résilience enodhentaillé en fonction dealtempérature pour un
polyamide non-renforcé (ibn) et renforcé par uglastomeére (Bled). [Gaymans et al. 1989]

(A) Pour de trebasses tepératues inférieurs a la terpérature de tragition de I'additif
(Tg wbbe), ON N'oObserve pas de différence entre $gstéras renforcé et non-renforcé. A de
telles tenpératures, les particulesercavitentpas et ne perettent pas de déclencher la
déformation plastique de la arice.

(B) Au dessus deglubbes 1a cavitation est podse eton observe un léger accroissarh
de la résiliene. La déformation plastique estmorcée au mins en tétal’entaille avahqu’une
fissure fragile ne fiisse par se propager.

(C)A une tenpératue critique, bg, on ob®rve unetransition fragile-ductile avec une
brusque augentation de la résilience. Le rendenent est suffisant pour stabiliser la rupture
et la rupture de I'échantiiin est corplétenent ductile.

(D)Enfin, au voisinage de la tg@@raure de transition vitreuse du polyat@ (Ty nyion),
les deux systeas renforcé et non renforcé sempmrte de facon cophetement ductile car le

seuil ce pladicité de la natrice chute dramtiquenent.

Dans le régme ductile C), le niveau de renbrcement varie aussi aec la terpératue.

Des nesures en choc instriemté nontrent que I'¢olution de la force lors de l'ipact change
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significativenent avec la tepérature [Kayanoteal. 1997]. En particulier, la forceaximale
avant rgpture augnente avec la tapératurecomme lillustre la Figue 12. Ces résultats
suggerent ge les nécanisnes de déforration dissipant I'énerig du choc sot activés
thermiquement. Il serait alors intéressade Vvérifier que les @tanisnes proposes,
essentiellement bés su la d&formation pastiqe de la ratrice, som campatiblesavec cette

dépendance en tg@rature.

Figure 12 : Evolutionde la force d'imact en fonction d& fleche en choc multiaxial (essai Dynatup)
a différentestempératures pour des échartiik entaillés de PA-6 renforcéap un mélange (2%
SEBSg-MA-2% + 75% SEBS). Kayano 197

De la méme facon, la vitesse de défation ou la géostrie dentaille affectent
fortement le seuil de plasticitét la distribution des conirdes. On retrouve des effets

importants sur I'efficacité du renforcent.

Les caract éristiques mécaniqu es

Les travauxde Dijkdra et @& Borggreve et al. sur deysténes reffiorcés de R-6
montrent importance d module de Elastongre sur lefficacité du renforceamt [Dijkstra et
al. 1991; Brggreve et al. 1989a]. La teérature @ transition ductile-fragile, Bg, croit
lorsque le module dd'élastongre augnente comra lillustre la Figure 13. &ur une
morphologie donnée, les auteurs observent gsi€liestorares ayant Ie nodules les plus
faibles présentent ledys bassesadeurs @& Tpg et les plus hautesgifiences a températ
anbiante.
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Un des preners brevets déposés par DuPont énonce queobiulmde I'élastorere,
G'¢lastanere, dOit étre inférieur a un dixieendu nodule de la matrice, Garice, pOUr atteindre des
niveaux de renforceemt élevés a une tg@rature donnée [Epstein 1979]. L'origine physique
et la vdidité de @ critere sont assezcortroversées. Il existe pincipalenent dew
interprétations correspondant a différentodales de renforceemt présentés dans la
cinquiéne partie de ce chapitre. La prene interprétation est liée aumodeles de W et
Hobbs qui attribuent le renfoenment a un recouvreent des chams de contrainte facilitant
I'amorcage de la déforation plastique [Hobbst al. 1983; W 1985]. En calculant la
concentration de contrainte autour de paréisulle faible module dans uneirice rigide,
Oxborough et Bowden montrent effectivemnh quele facteur de concertion de contrainte
maximal est quasirant attent lorsque le rappat (G'siastonere/ G'marice) €St de 10% [Oxborough
et Bowden 1974]. Des valeurs plus faibles aderapport n'entrainemas d'augm@ntation
significative de ce facteu

Figure 13 : Relation entre le module élastique en cisaiat de I'élastomeré’, et la température
de transition ductile-fragile, Jg pour des systres de PA-6 renforcé. Fraction volumique en
élastomeére 20%. Taille moyenne departicules : 03 um. 2 PE, z EP, * EPDM, S Butyl Rubber.
[Dijkstra et al. 199]

La seconde interprétation est liée au rolelaleavitation dans le renforcemt. Les
travaux de Gent et de Lazzeri etdBoall montrent que la contrainte regge pour etrainer la
cavitation de particules d’élastemes décrd lorsque le module de I'élastéra dimnue
[Gent 1978; Lazzeri et Bucknall @0]. Ainsi, la cavitationet donc le renforceent sont
facilités pour les élastogres ayant un faiblenodule élastique. Cet argent est soutenu par
les résultats expérientaux deBorggreve et al. qui ontrentque I'efficacité du renforceent
varie significativerent avec le nodule de I'élastogre méme pour des valeurs inférieures a

10% du nodule de la retrice [Borggreve et al1989b]. Les auteurs suggerent alors que le
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critere sur les wdules reflete la capacité dystene a caviter plutdot un mécanism basé

sur le recouvreent des chams de contrainte.

La morphologie de la dispersion
Taille de paticule maximale, dnax

L'existence d’'une taille de particule atimale, notée g, est un premer citere
déterninant pour I'efficacité du rewfcement, ben nis en évidence par les travaux de Argon
et coll. sur des systéam renforcés avec des particulesorganiques [Wbrink et al. 2001;
Thio et al. 2002 Argon et Cohen 2003]. Les auts observent dans certains syssmue la
présence de gros agrégats d&ragine de la rupure fagle canme le montrent les photos de
la Figure 14. L'origine physique deng est qualitativerent la méme que l'efet d’entaille.
Comne pour une entaille, la concentration dmtainte autour d’'une particule ayant cavité
augmente avec sédlle et il exste une tdle critique au ddla de laquelle Igpaticule anorce

une rupture fragile de laatrice.

Figure 14: ImagesMEB du faciés deupture d’'un barr@u lzod entaillé dé°A-6 renforcé par des
particules rigides a. région au voisinage de I'entaille ou gnos agrégat de péicules a déclenché la
rupture fragik; b. image @randie du méme agggat. [Argon et Cohen 2(H)

Pour estimr quaritativement la valeur de la taille critique, ng, Argon et coll.
s’insprent de la théorie de Grifith reliant la taille d’'une fisure a la réstance a laractue.
L’approche de Griffith esbasée sur un bilan énergétiquensidérant deux phénomeénes en
conpétition: la libémtion d’énagie élasique du matériau qui ed favorade al’avancée dela
fissure et la création d’érgie de surface qui s'y opposBour des ratériaux élastiques
fragilestds que le erre, le bhlan énergéque d’'une petite avancéde fissure créant une

nouvelle surface dA s’écrit:
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dw du *dA 2.15)
ou dW est le travail etérieur appliqué au aériau, dU la variation d énerge interne de
déformation * I'énergie de surface duatériau et dA'augmentation @ surface d la fissue.
Pour une fissure de diatre d dans un sokdinfini sounis a une traction uniaxiale, la

contrainte nacroscopgue, \4, qui déclencherait la rupteifragile est alors donnée par:

i
YE 2
csd 1

ou E est le module d’Young. Datescas de rériau élasto-pktique, une transition ductile-

B (2.16)

fragile ® produit larsque \5 = \, ce qui définit une taille critiquengk donnée par:
4E *

—_— 2.17
v .17)

dmax

Selon un raisonneent simlaire, Argon et Cohe proposent I'expression suivante pows le
systenes renforcés [Argon et Cohen 2003]:

2 JE
S1 3 2

ou J est la résilience de maatrice non-renbrcée fragile, Qe coefficient de Poisson &t la

(2.18)

dmax

contrainte d’écouleant plastique du atériau renforcé.

En prenant les vales siivantes: J = 34.8 J/f) E = 1.68 GPa4 =121-153 MPa pour
les systéras de PA-6 et J = 300 JinE = 1.48 GPa)\} = 85.6-105 MPa pour les systésnde
iPP, les auteurs obtiennent des dé&mes critique de I'ordre de 4-8 umpour le PA-6 et 28-40
um pour l'iPP. Ces ordres de grasus sont eraccord aec la taille @s agrégats observés

expérinentalerent.

Distance interparticulaire critique, L.

De maniere générale, le renforcemt es tres sensite a la taille & a la faction
volumique des particules conake montre laFigure 15 pour des systemes de PA-6 renforcé
avec des dispersions dPBM [Borggreveet al. 1987, 1989a, 1989A.fraction volumque )
fixée, la températe detransition datile-fragle Tpg diminue lorsque la the des particules,

d, dimnue fFigure 15a). A d fixée, ds diminue lorsque) augnente (Figure 15b). Toutefois,
ni la taille des paticulesni la fraction volumique en élammére ne ceadérisert a dles seules
le renforcerent. On n'observe pake nette cordlation erire la résilieae, J, et les pametres d

ou ) comme le rontre la Figure 16
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Figure 15: Résilience (Izod) en fonction de lan@érature pur des mélages renforcés de PA-
6/EPDM. a. La fraction wlumique d'éastomeére et'adhésion interfaciale sont constantes. Taille
moyenne des particules®) : , PA-6 pur; U1,9; S$1,20; V1,14; ..0%; {05 ; z0,48.b.
La taille desparticules et 'adhésiomterfaciale ®nt constantes-raction volumique en élastomeére
():,0;V26;564; ..105; { 13,0; U19,6; z 26,1.[Borggreve et al. 987
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Figure 16 : Résiliencglzod), J, a 20C en fonction dda taille moyenne deapticules, d, &.) et de la
fraction volumique, ), (b.) pour différents system&A-6/EPDM.Source: Borggreve et al. 1997

En 1985, Wu propose un pr@n critere norphologique efficace paucaractériser le

renforcenent [Wu 1985]. Il nontre que, dans deconditions de choc données (p&Erature,

vites®e et gométrie déchantillon), la trangtion ductile-fragile est brtement corréée ala
distance interparticulaire L. Cette distance, a ne pas aordre avec la distance entre les
centres des particules, copesd a I'épaisseur deatrice mnfinée entre deux particules
voisines, (cf. Figure 17)0n parle assi detaille du ligament interpdiculaire car le concep
physique que traduit ce criteret égtat de confineent de la ratrice plus qu’une propriété

liée aux particules.

Les travaux initiaux de Wu portent sur urstgne de PA-6,6/EPDM et sont reproduits
sur la Figure 18. Pour dalistances interpartilaires, L, supérieures a une valeur critiqug, L
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la ruptue est fragile et le renforceamt inefficace. En reanche, pour L inférieur ad.la
rupture est ductile. En outréa lorgueur critiqgge L. ne senble dépendre ni de la taille des
particules ni de la fraction volugque en élastor@re cequi suggere que JLest une grandeu
caradéristique de la retrice & non de I'additif Pour les sysimes de PA-6,6 étuéls, WU

obtient une valeur decld'environ 300 nm

matrice

particule L
: «—>

d d

D

»
Hal g

Figure 17: lllustration dela distance interparticulag, L, de la dstance entrecentres, D, et de &
taille de partcule, d.

Figure 18: Résilience (Izd) a 20°C en fonction dia taille moyenne du ligament interparticulaire
pour des mélanges PA-6,6/EPDM a dlifintes factions massiques en élastomeére. Ductile25wt%
» 15wt% S 10weo; Fragile: { 25wt% ...15wt% U 10w d'élastomerefWu 1983

Dans son étude, Westine la distance interpactilare, L, a partir de la taille oyenne
des patrticules, d, et de laaftion wlumique en élasmére, ). La valeur de) eg choise
expérinentalerrent et la taille myenne, d, dsmesurée par #nalyse dmages obtenues par
microscopie électronique a balaya{/dEB) ou a transmissiofMET). A partir de la Figure
17, la réation entre les wis grandets, d, D et L s’édt simplement:

L D d 2.19)
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Pour un enpilement de particules donné, onuieexpriner L en fonction de d et de. Dans le
cas idéal d’'une distributiononodisperse de partites sphériques de digtne d, on obtient la
relation suivante [W 1985] :

a } o

d& —)S 312 (2.20)

< Y,
ou C est une constante gé&tnque dépendant de la nature Bempilement des particules:
1,0 pour un emilement cubique; 1,09 pour cuiie centré (BCC) et 1,12 pour cubique face
centrée (FC).

Figure 19: Histogramme de la distribution ed Figure 20: Distribution log-normale pur
tailles de particules pour un mélange PA- I'échantillonde la Figurel9. \Wu 1985]
6,6/élastomere ;) = 15%, d, = 0.70 um. [Wu 1985

En pratique, la mrphologie des ianges réels est bien plus gdexe: I'empilement
des particules n’est pas régulita,forme des particules n'egias sphérique et il existe @in
large dstribution des tailles é paticule comme le montre la Figure 19. Cette distribution de

taille obét générdement a une loi Ig-normele (cf. Figure 20), dédte par la densité :
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18nd m 2

1 5 X
f(d e £0 S 2.21
(d) > (2.21)

ou m et s ant des parastres de la loreliés a la taille myenne en nombre,,det a I'écart

type, \4, par les reations:
s2
m — 2 2 .
d, e 2 et \ eMms %S 1 (2.22)

1

La relation (2.20) doit alors étreodifiée pour prendre en cqte la distribution en taille de

particule. [ans ce cas, la distancdenparticulaire myenne en nobre, L, est donnée par :

a 1 82 0
§S 3 5 »
Ln dn jé@i e2 1) (2.23)

A la suite des travaux de WV plusieurs éqpies ont vérifié I'existence d'une distance
interpatticulaire aitique, L;, sur d’autres ssténes renforcés de poteres sernncristallins.

Nous reportons ici par ordre chronologique quek résultats trouvés dans la littérature.

Borggreve et al. observent des résultsg¢sblables dans des system PA-6/EPDM
[Borggreve 1987]. La Figure 21 indique qu’il y a uredte corrélation entre la résilience, J, et
la distance interpaticulaire noyenne, k, des systems présentés sur la Frgul5. A
tenmpérature arbniante, les auteurs obtienneohe distane interparticulaire critique, -
d’environ 300 nm Pour des systess de polpropylene isotactiquePP/EPDM, Wu et al.
obtiennent une valeurcLde 150 m (cf. Figure 22) [Wi et al. 199]. Bartczak et al. dn
renforcé de raniére significative du polyéthghe haute densité (HDPE) avec deux types de
particules élastoanes et inorganiques rigiddBartczak 1999a, 1999b]slVérifientle critére
de WU dans les deux cas et estithla valeur de La environ 600 nnmdépendamient de la
nature des aticules canme le nontrert lesFigure 23 et Figure 24. Pduécemnent, Loyens
et al. ont étudié le cas du péthylene téephtalae (PE) renforcé par des élastéms
[Loyens et al. 2002]. La encore, les aute observent l'existence d'une distance

interpatticulaire critique L, d'environ 100 nnfcf. Figure 25).
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Figure 21: Résilience (Izod) 20°C en fonction

de la t#ille moyenne du ligament
interparticulaire pour diférents systemes PA-
6/EPDM. SourcefBorggreveet al. 1987

Figure 23: Résilience (Izod) 20°C en fonction

de la #&ille moyenne du ligament
interparticulare pour des mélanges
HDPE/EPDM. Les différents  symboles

correspondent a plusieurs types d’élastomere
{ Nordel 070; ... Nordel 2722; U Engage
8100; VEngage 840. [Bartczak et al. 199§
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Figure 22: Résilience (lzod) a 20°C en
fonction de la taille moyenne du ligament
interparticulare pour desnélanges iPP/EPDM
avec différetes tailles de particulesd, (um):

{ 0,342; z 0,48; U0,03. [Wu et al. 199]

by

Figure 24: Résilience (Izod) a 20°C en
fonction dela taille moyenne du ligament
interparticulare pour des mélanges
HDPE/partiaules inorganiques de différentes
tailles. d, (um): { et ...0,85; zet, 0,41.Les
résultats pour les mélanges HDPE/BEM sont
reproduits par la Igne en trait continu.
[Bartczak efal. 1994
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Figure 25: Résilience (Izod) 20°C en fonction déa taille moyenne du ligament interparticulaire
pour des mé&lnges PET/E. Les différents symhted correspondent différentes masses nabks de
PET. M, (g/mol) : , 18500; ‘ 295 ; S 38400 [Loyens et al. 2002

Il est toutefois irmportant de noter que abun des rédtats présentés ci-dessus a été

effectué dans des conditiomxpérinentales fixées (T,., géongtrie de Echantillom). En

particulier, la distance farpaticulaire aitique, L., varie fortenent avec la tepérature. la
Figure 26 représente l@silience en fonction de la t@érature pour différentes distances
interparticlairesdans les systees étudiéparBorggreve et al. Selola tenpérature choisie,
la distance interparticulaireitique est différente: environ 120 nen-20°C et 300 nra 20°C.

A partir de ces données, Borggreveakttracent la relation entre. ket Tpg. (cf. Figure 27) €
montrent que L croit linéairenent avec Fg jusqu'a environ 60°C. Au dela de 60°C, la
matrice de PA-6 approche de sa S#ion vitreuse et ses cargristiqies mecaniques

changent kutalenent.

100 —e—84nm
—e— 125 nm
128 nm
149 nm
171 nm
205 nm
246 nm
298 nm
313 nm
—e— 386 nm
407 nm
—e—415nm
——507 nm
—e—514 nm
—e—553 nm
619 nm
—e—895nm

80 -

-40 -20 0 20 40 60
T,°C

Figure 26 : Résilience (Izod) en forioh de latempérature pour des mélanges renforcés de PA-
6/EPDM ayant différentes distanceseirgarticulaires.L’adhésion interfaciale est constante. Source:
[Borggreve et al. 287

35



Chapitre 1 : Etude bibliographique

Le pum

TDB oC

Figure 27 : Distance interparticulaire critique, d-en fonctiorde la température de transition ductile-
fragile, Tpg pour différents systées dePA-6 renforcé. Borggreve et al. 1987

Taille de paticule minimale, Omin

Pour une fraction volumue ) donnée, le critere de distce iterparticulaire et la
relation (2.23) suggerent quesdparticules les plus petitgwssibles sont optiaes pour
obtenir le meilleur renforceemt. Pourtant, pisieurs travauxnt s en évidence I'existeer
d’une taille de particule mimale, dnin, en dessous de laquele renbrcenent n’est plus
efficace et ce, @me lorsque le critéerade distance iterpaticulaire (L < L;) est respecté
[Oostenbrink et al. 19900shinski et al. 1996aPans les systées renforcés deAR6, cette
taille mnimale est de I'ordre de 200 nfef. Figure 28).

L'existence d'une taille mmimale, dn, est attibuée a la cavition des partiales.
Lazzeri et Bucknall montrénque la contraite requse pur la cawtation d’'ure particule
d’élastontre est d’'atant plusélevée que celle-ci est petifeazzeri et Bucknall 193, 1995,
2000]. Ainsi, des particules trop petites cavitpat et les vides créés ne suffisent pas pour
générer une déforation plastique étenduet un renbrcement inportant. L'approche
développée par les wmurs sippuie sur un criteé érergétique nécessaire (et non suffisant)
pour que la cavitation ait lieu. Ce critere car la densité d'énergie stockée dans une
particule donnée, Wa la dengé dénergie ®ockée dansette méme particule en présence
d'une cavité de tailleGW'( G Pour qul y ait cavitation, il faut qull existe une tdle de cavité
QGelle que

W'(GB<W (2.24)
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Pour une particule de tailtk cette cadition est vérifiée lasque la déformation volugue 'y

de la particle excee ure valeu critique 'vc définie par:

sax 7 36,/(Q)

K.d i 2K
r r

VC

ou d est la tile de la prticule,
*'énergie @ surface de élastonere,
K le module en compression de I'élastogre (bulk moduluk
G, le module de cisaillemnt de I'élastorére (shear modulus

et F(® est une fonction dedlongation a la rupture en contrainte biaxiage,

(2.25)

Figure 28: Résilience (Izod) a 20°C en fonction detddle moyenne des pacules pour dférents
systemes dPA-6 ou PA-6,6 renforcés. GauchH@ostebrink etal. 199Q Droite: [Oshinski etal.

1996

Le principal aspect refleté péexpression (2.25) est la rétan entre la cavitatiort la

taille de la particule. 8ur de grosses partiles, le prener terme de I'expression devient

négligeable et la déformtion volumque critque décroit jusqu'a laaleur asymptotique,

"veiim, Suivante:
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3G, F(¢)
VCIlim 2Kr

(2.26)

On retrouve dans cette valeur asymptotiqutaiteque les particules ayant un faible module
de cisillement cavtent plus facilerent. Enrevanche, si I'on conside des particules de
petites tailles - inférieures a 400 nm pour less@neres traditionnellemnt utilisés dans le

renforcenent - 'ycim devient nétigeable el'expression (2.25) pé séaire:

3/4

§4*

L #AR ST
ve SK,d 2

(2.27)

Cette eglation tradut que les gosse particules avitent plus tot que les gtites paticules las
de la déformtion. Pour la plupart des polgmes, les contraintes d'écoukamt, \{, se situent
autour de 50 — 100 MPAinsi, ce modéle prédiue pour des particuleke taille inférieure a
800 — 300 nm I'‘écoulenent plastique se produireans cavitation. dus réserve que la
cavitation ait effectivernt un rdle irportant dans les mcanismnes de renforceent, on

retrouwe ici le critére de ike de particule rmimale.

L’organisation cris talline de la matrice

Les efets ck I'organisation cistalline de lamatrice su le rerforcenent, bien que carus
dans le riieu de la platirgie, n'ont été abordégue récemment de facon scientiéglls font
I'objet des chapitres 6 a 8 d® nmémoire. En étudiant & systenes renforcésle HDPE,
Bartczaket al. observamue les barreauxr@evésloin du seuil dinjection ont une résistance
au choc sensibleent plus élevée que ceuxgbevés proche du seuil [Bartczak et al. 1999b].
Stimulés par ces observations sdeavaux récds deSchrauwen et al. amtrent que la nse
en forme et l'ofentationcristalline de la rarice ont des déts mgjeurssur le renfrcenent
[Schrauwen et al. 2002]. Sous réserve que disgrsimns soien identiques, les autes
observent ge l'efficacité du renforceemt esttrés différente avec des barreaux injectés o
pressés (cf. Figure 29) ou avec des barreacauges paralléleemt ou perpendiculaireznt a

la direction d’injection (cf. Figure 30).

Des observations en diffractiongdeyons X mntrent que cesfiets de la nmse en forme
peuvent étre reliés directemt a I'organisation gstalline de la retrice qui s’oriente selon les
directions d’écoulent lors de l'injection.Par ailleurs, &rauwen et al. reanquent que
I'incorporation de particules exerbe I'orientation de la retrice,en nodifiant prokablenent

les écolements loaux lors de la inse en forne.

38



Chapitre 1 : Etude bibliographique

Figure 29: Résilience Izod de HDPEenforcé en Figure 30: Résilience Izod de HDPEenforcé
fonction de lafraction volumiqueen particules par 13% de particules CaC@ en forction de
CaCQ; pourdes barreaux pressés ) ou injectés et I'épaisseur pour des barreaux injectés)(ou
prélevés loin (2) ou prés( <) du seuil d'injection. découpés das des plages parallélement £)
[Schrauwen et al. @02 et perpendiculairement () a la direction
d’injection.[Schrauwen et al. @02

Conformément a ces résultats, les siations nungriques de va Domnelen et al.
montrent qu’une orientation uwirectiondle de la matrice a des déts signifcaifs sur le
développerant de la défamation plastiqueglvan Domnelen et al. 2003]. Cependant, ces
résultats prédisent égalent que la défanation plastique étendue favusée par I'orientation
cristalline e$ obtenue por une direction particuliere delboitation au dtriment des autres
directions pour lesquelles la défation plasique est netteemt moins prononcée (cf. Figure
31). Ainsi, la résistance au choc delsteéchantillois orienés devrait dépendre

significativenent de la direction d'impact.

Figure 31: Influence de I'anisotropie unidirectionelle de aatrice sur 'ampleur de laédlormation
plastique, ', paur des oientations, Mdifférentes. [van Dommei et al. 2003]
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Origine ph ysique de la distance in terparticulaire critique, L .
Modeles de recouvrement des champs de contrainte

Les preners argurents proposésour décire les nécanisnes de renforceent sont
d'ordre purerant mécanique. Dans un préen tenps, Hobbs et al. et Wu suggérent que la
différence de mdule entre I'éldemere et la natrice génere de fortes concentrations de
contrainte autour des particuldrsque L essuffisanmentfaible, ces chaps de contrainte
se superpa@nt ce qui facilite dnorcage et Igpropagation de la défomation plastique de la
matrice [Hobbs et al 1983; W1985].

Dans un second edéele, Margolina et W consderent égalemnt le fait que la cavitation
des particules réduit I'état deiaxialité des contraines et favorise lanorcage de la
défomation plastique \Vu 1988; Margolina eWu 1988]. La norphologie des systéss
renforcés consiste en une distrion de liganents intepatticulaires plusou noins épais. Les
auteurs justient alos l'existence d’'une distance critiquec,lde la fagon suivantepour des
distarces, L,inférieues a L, le nonbre de ligarents fins perolant au travers du aeriau est
suffisant pour perettre une déforation phstique étendue; en revanche pour L & les

ligaments fins ne sont pas assez nombreux popéeher la rupture fragile.

Plusieurs étudesagpuyant sur des adéles ncromécaniques a éléents finis, en deux
ou trois dinensions, ont vérifié que le renfmment est effectiement di a une défomation
plastique importante de laatnice [Fukui et al 1991; Dijkstra et Bolsher 1994]. Toutefois,
ces travaux ne peuvent rendre gpbende I'exisence dine distane critique absok car les
deux nodeéles proposés sont basés sur des natierchanp de contrainte et sont caractérisés
par des grandeurs géomeétriques san®msions tées que le rapport de la taille de particule
sur la distance entre padies. L'origine physique die distance critique {senble plutbt liee
a une caractéristique de laatnice comne le suggérent forteamt les études expéramtales
présentéesats la partie précédamn

Modeéle des couches orientées

Muratoglu et al. ont propodés preners un modele raint la dstarce critique L a la
structure cristalline du aériau [Muratoglu et al. 1995a]Ce nodéle considére qu'a
'interface avec une seconde phase, kirioe adopte me structure cristalline oriéée

d’épaiseur bien définiel./2. Dans une étude prélimaire, les auters se sont itrgressés a la
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strudure cistalline de fims minces de PA-@onfinés entre deux couches de substrat comme

indiqué sur la Figure 3Muratoglu et al. 1995b]

Ordinairenent, dans des échantillemassifs les polyngres selincristallins adoptent une
strudure sghérolitique. En revanchedans lesifms minces d’épaeur infrieure a 2 um la
structure du PA6 est bidiensionnelle avec deagrégats cristallins de type discoide (cf.
Figure 33. Les langlles ciistdlines formant cesagrégats se tiennepérpendiculairerent a
I'interfacetandis que’axe des cHaes y est grallele conme l'illustre la Figue 3. Cette
orientation préférentielle devieplus diffuse et disparait praggsivenent a nesure que I'on
s’éloigne du substrat. Muratogét al. trouvent que I'épaisseur ecouche orientée darss |
PA-6 est d’environ 70 nmindépendmment de la nature du substratDes analyses
structurales par diffraction élionique et rayons-X aux grandagles montrent que les plans
cristallins paralleles a la surface dulsstratsont ceux qui aatiennen lesliaisons hydogéenes
(plans (001) de la structurf). Les auteurs attribuent alor@iientationpréférentielle de la
structure a une mimisation de I'énergie intéaciale lors de la crillisation. Cette
cristallisation prégrerielle ou transcristallinité avait été observée dans les cas Ad6ES et
du PA-6,10 ou les plans contenant les liassdtydrogenes s’alignaient parallelem a
I'in terface avec le sutyat [Keller 1%9; Scott 187].

Figure 32: Schéma de la préparatiate films minces dBA-6 par Muratogliet al. obtenus par spin-
coating et confinés entrdeux couchesle substits (soitélastomeére soipolystyréne). [Muatoglu et
al. 1950

Cette anistvopie c la stricture cristdine implique une irportante anisotropie des

propriétés racaniques. Lin et Argon omtrent que la défamation plastique dans un

1 Dansleursétuces suivantescorcernan le renforcement auchoc, Muratoglu et al. estiment gleecoucheorientée n'aplus
pour épaisseurd/nm mais 150 nntge qu correpond effectiement a /2 [Muratoglu et al. 199%. Ce clangement serait d(
au fait que & couche supériearde substt utilis dans I'étude pliminaire ne catribue pas a I'dentation de & structure
cristalline conme I'ont montré utérieurenent Bartczaketal. dansune étude siitaire sur duHDPE [Bartzaketal. 1999c]
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monocristal de PA-6 effectue selon tis nmécanisnes de cisaillerant: deux glissenents
selon I'axe des chaines pour les sysermrristdins (001)[010] et (100)[010] et un glissem
transverse aux chaines pour le 8yst (001)[100] [Lin et Argon 1997].Parm ces trois
mécanisnes de déforration, le glissernt deschaines dsystene (001)[010] est celui qui est
le plus facilemrent active. Par exemple, argératue anbiante eten cisaillenent pur, la
contrainte seuil nécessaire pouraaoer la déormation plastique est de 16,2 MPa pour le
systéne (001)[010] tandis qu'elle est d’eramm 23 MPa pour les systes (100)[010] et
(001)[100].

Figure 33: Micrographie MET de la structure cristalline Figure 34: Modele proposé pa
de type "discoide" dans un film mince de PA-6 (épaisseMuratoglu et al. pour décrire la
0,15/n) corfiné entre deux couches de PS egvde structure discoide d'unlfin tres mince
dessus). Leaisceau ctlectron détruit le dstal ce qui de PA-6. L'axe des chaines et les plans
produit un ontraste di aux variations épaisseur entre (001) sont pralleles a linterface awe
zones amorphes et zones cristallines détrujtdsratoglu  le substrat. [Miratoglu etal. 1950

et al. 1950

Muratoglu et al. suggerentams que l'orientation cristtthe observée dans les films
minces se produit égalemt dansds systemasrenforcés autour des particules [Muratoglu et
al. 1995a]. Cette progdion ria pas été vérifiée expéramtalenent dans des éahtillons
renforcés massifs @s une couche cristalline ontée autoudes particles d’élastmere a été

mise en évidence dans des flfins de PA-6/EPDM préparés pspin-coating (Figure 35).

2 Conformément a la terminoligcristalbgraphique traiionnelle, les gstemes cristins decisaillementénoncégi-dessus
sont décrits par la donnée d’'un plan et d’'une directierplaneg caractéisé par les coordonnéde sa normale (hkl), et la
direction par legoordonnées dgon vecteudirecteur [¥z]. Ainsi, dande g/stéme (hkl)[¥z], les plans (hkl) glissent lesisi
par rappd auxautres selota direction [»yz].
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ﬂ b matrice

particule y

>

lamelle
cristalline

privilégiée

Chaine de PA-6 \/

Direction de cisaillement

Figure 35: a. Micrographie MET dun fim de PA-6/EPDRFrMA marqué a l'acide

phosploturgstique. Les liges noires sut leszonesamorphes et les lignes dhches sonles lamelles

cristallines. Les particules ne somas marquéeset apparaisent en blanc. La barre d'échell
correspond a 100 nmMuratoglu et al 19953 b. Schéma illustrant la corgfuration des chaines au
voisinage de'interface paticule/matrice.

Le modeéle est décritadla fagon suiante. Lorsqga L est supérieure &,la nmetrice a une
strudure cristalline esentiellement isotropeconme l'illustre la FHgure 36a. Elle pésente un
conportanent fragile comme le @iériau non-renforcé. En revanche, pour L g les couches
orierntées sat interconeectées et percolent aaters de totul’échantillon conme l'indique la
Figure 36b. Dans un tel aiériay les régions interparticul&is orientées a 45° avec la
direction locale de traction se défant plastigienment par glisserent des chaines (system
(001)[010]) et glisseent transverse (syste (001)[100]). En revanche, les régions
interpatticulaires oientées perpeaticularement a la diection locée de traton ne se
défoment pas ou peu puisqu'elles ne sont pdigcisdes encisaillerent. Ceci perrat une
importante défanation plastique @ la matrice qui s’accapagne de la fonation de cavités

allongées came llllustre la Figue 37.

Vérification s et limitations dumodele des couches orientées

Une série @tudes sinlaires a celles de Matoglu et al.ont été réalées su des
systénes renforcés de HDPE iafde généraliser le odéle des couches orientées a des
matrices semcristallines ne présdant pasde liaisonshydrogenes [Brtczak et al. 1999a, b,
c]. Comme pour le PA-6, les auteursettent enévidence I'existence de plans de glise@m
privilégiés et d'une coucheistdline fortement orienée dns des ifms mnces dpaisseu
infériewre a 300 nm[Bartczak et al. 1992, 1999c]. Ba ce cas, drigine plysique de
I'orientdion crigalline re peuts'expliquer par la présence ligdsons hydrogenes, inexistantes
dans le HDPE. Elle se juffierait alors par des cosidérations liéesa la cirétique d

cristallisation ou le substrat @gcomme un agent nucléan
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Figure 36: Représentation schématique de la streetdes ménges renforcés. Les pantiles de
renforcement sont en noir, la magicristalline isotrope en blanc & couchede matrice orientée en
gris. a. L est supérieure deux fois Epaisseur de laouche orientée, le comgement estragile.b. L
est inférieue a deux fois I'épaisseur da coucheorientée, une sticture fortenent orientéeavec une
résistance pstique réduite étend dans tout le rt&riau. Les lignes noiressprésentent rientation
des lamellesristallines dans les ligaments interparticulairgduratoglu et al 19954

Figure 37: Schémas illustrant les mécanismes de rdétion d'unélémentde matrice renforcée
sollicité en traction.a. avant et b. aprés la défamation plastique.Les traits paralléles entre les
particules ou lesavités représentene$ plans deisaillement prilégiés (plans (001) pour le PA-6).
[Muratoglu et al. 895q]

Le modele des couches oriergéaéte traté pa la sute pa plusieurs études #sées su
des ckuls par ééments fnis. Lessimulations rédisées par Tzika € al. cmnsidéent ure
distribution de particules tridiemsionnelle et réguliére [Tzika et al. 2000]. Les particules sont
modélisées par des vides & matrice présente deux types de qmrtenent: un
conmportanent anisotrope sur une couche d'épaisseyR lautour des particules et un
conmportanent isotrope pour le reste. Ces slations confirment que la défmation plastique
de tels sylmes est trés sensible atéit de conhement de la retrice @ au taux de taxiaité

des colraintes. Enpaticulier, lorsque lecritere L < L. est vérifié, la matrice se défoenpar
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bandes de cisailleent multiple (multiple shearbanding dans les ligarents irterpaticulaires
Ces bandes sont orientées a 45° par rapportdaextions des contraintes principales et
correspondent a un glissemt des phns cristalbgraphiques de faible siéstance plastique. Ces
résultats sont reproduits sur la Figure 38@umpare les cas d'unegtrice isotrope (L!! L)

et dune natrice anistrope (L < Lg).

Figure 38 : Déformation plastique équivalente d’'un émtreprésentatif dans les cas ou la matrice
un comportenent isotrope, L > L. (a) et anisotropel. < L. (b). Dans le secad cas, on ditingue les
bandes de cisaillement @eut se propager la fidrmationplastique. [Fzika et al. 200D

Plus récement, de nouvelles simulations gfauient sur des distritions aléatoires de
particules et traduisent pluBdelenent la nature comosite — alternance de |a&tes
cristallines et amrphes — de la atrice [van Domnelen et al. 2003; Parsons et al. 2003].
Comne dans les travaukzika et al.ces noddes observent qu'une cdwccristallire orient@
percolant au traars di matériau permet une deéformation plastique étendue et réeduit
localenent la triaxalité des cotraintes. Toutdois, les traaux de va Dommelen et &
suggéerent qu’'une orientation globale de larioe générerait des dissipations d’énergie plus

importantes que dans le ad& couches orientées.

Le modéle des couches orientées petrmrang de relier I'existerce d'une dstance
interpatticulaire gitique a une grandeur caaristique de la ratrice emi-cristdline mais il
présente des liifations car il ne peut rendmmpte de la dépendance en pénature de L
(cf. Figure 27) ou des effets de lasa en fome (cf. Figure 29 et Figure 30). Par ailleurs, a
part lesé&udes peliminairessurfilm mince, iln’existe pas d’observains claires de couches
orientées dans des sys&srenforcés assifs. On pourrait en outre dtendre a ce que les
conditions de nse en fome (vitesse de redidissenent, cisaillenent...) fassent varier

significativenent la strature cristallie et dor I'efficacité du renforcement.
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Conclusion

La fragilité des polyrares semacristallins en gpésence dne entdle provient de leur
sensibilité a des états de conttaitriaxaux. Lincorpordion de particules permt de réduire
considéablanent cette fagilité en redistibuant les corraintes das le matériau et en
favorisant la défor@tion plastique de la arice. On peut par cette émode obtenir un
conmportanent ductile dans des conditions ou gelymere seul dsfragile. Expérienceste
théories mattent bhen enévidence d’'une part IBle de la caitation ou de la décohésion des
particules permttant de redistribuer localemt les contraintes et’dure pat le dle de la
déformation plastique @ la metrice a loriginede la dissipation d'énergie et du renfoream
Les nonbreuses études consacrées a cette technique ont égalparns de déerminer
plusieus criteres caractérisafiefficacité durenforcenent. Les critéres les plus pertinents
concernehles caractérigjuesmécaniques de Imatrice et de Bddtif (rapport des modules,
adhésion) et surtout la morpbgie (tailles de particule amimae et ninimale, distance
interpatticulaire critique.

L’existence d’une distare irterpaticulaire citique, L., caractéstique de la ratrice et
indépendante de la nature des particules egicpi@erenent intéessante car elle sebe
gouverner la transition ductile-fragile. Parrfes nodeks proposés, seul le adéle
microscopique de Muratoglu et coll. parviénéxpliquer l'origine phygue de cette longueur
critigue. Ce modele est basé sur le phé&mendetrangristallinité etsuggere qu’une couche
cristalline fortenent orientée ‘épaiseur ben dfinie se forne autour des particules. Lorsque
la matrice est suffisamment coninée (i.e. le dtére de Wi est vérifé: L < L), ces couches
orierntées percolen au travers du mnetériau et pernettent une déforation plastique trés
étendue. Cependant, a l'issue de cette diili®graphique, nous reamquons que plusieurs
questions subsistent et que ledak des coubes orientées ne rend pas @bende tous les
aspects du renforceant. Nous rentionnons ici,de fagon non-exhaustive, quelques-unes de

ces question

La dépendance en t@ératue dela distarce interparticlaire critique n'est pas expliquée
par le nodele des couches orientées. Plus encle it que la disance interpaticulaire
critique varie avec la tempéuae de transition ductileqffagle nest pa cohérete avec lidée
d'une couche orientée d'épaigsix ée et ben définie.
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D’'un point de vue expériemtal, il existe peu d’observations claires des couches
orientées. ks seules observations d'une croissaradide des lan€lles ciistdlines autour des

particules ont été obtenues sur desd ninces et non dans des sysesmenforcés assifs.

Par ailleurs,les nécanismes de fomation dela couche orientée restent a éclaircir. En
particulier, les explidéions basées sur la cinétique distellisation sont contraittoires ave
I'idée que Epaisseude la couche pentée estune caactéistique intrinséque dda matrice.

En effet, on pourrait sittendre ace que les conditiande mse en 6érme (vitesg de

refroidissement, sollicitations écaniques...) fsgent varier significatiement cette épsseur.

Outre les problees liés a I'existence d’unonfinement critique, le enforcenent fait
intervenir des phénoemes corplexes qui sustent encore des reenchesactives. Par
exenple, les critéres Braniques didhésion eng&r netrice et particle ou les récanisnes de
cavitation des paticules sont esantiellement décrits galitativenent et restendifficiles a
prévoir quartitativement.
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Chapitre 2

Caractérisation des dispersions par analy  se d’'image

Dans ce chapitre, nous présentons uné&hode d’analyse dhage utilisant la
microscopie électronique a tranission (MET) pour caractériser les amphologies de
mélanges de polygéres ou une phaseimoritaire et dispersée sous foerde particules dans
une autre phase. Cette méthode a deux objecétonstruire la distributioréelle en taille de

particules et estiar la distribtion endistarce irterparticuiaire.

Le prenier objectif est essentiellement un peabé de stéréologie quonsiste a écrire
une dispersion en trois damsions a partir d'observations en deux disions. Les irages
obtenues en MET correspondent a des projeceondeux dirensions de filns ultraminces
d’'une épaisseur d’environ 100 nrRour reconstrué les distributions réelles en taille de
particule, nous prenons enmnogte les effets de section ee projection au moyen d'un
algorithme de Schwartz-Saltikov. Dans un sedotenps, nous estilons la distribution en
distance interparticulaire en étendant ledéle de Wi. Cette néthode sinple pernet
d’obtenir une descriptioplus précise desarphologies rais repose sur des hypothéses fortes
(particules sphériques, dispersisotrope, erpilement aléatoiredes m@rticules sur in résea
périodique). Les étapes et ltations de la lhode sont illustrées toau long du chapitre par
des exerples pratiques sur des sysesnrenbrcés de polyaide-12. Dans les chapitres
suivants,naus utilisors ce travaipour étuder la relaion ente lerenforcenent et la dispersion

des particules dans laatrice.
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Analy sis of pol ymer blend morphologies from transmission
electron micrographs.

Laurent Corté, Ludwik éibler

Matiere Molle et Chnie, Ecole Supérieurede Physique Chine Industrielle (UMR ESPCI-CNRS
7167),10 e Vauquelin 3231Paris Cedex 05, Fraa

Polymer46, 6360-6368 (2005).

Thernomechanical properties of polyer blends seento depend on their morphology on
microscales and in particular ¢time s$ze of the dispersed pke particles and/otheir dstarces
(ligament thickness). lecise characterization ahorphologes by few simple geonetrical
paraneters is often a quite delicate task, intgaular because of the strong polydispersity of
these system We present here a gil@ method based on iage analsis of transnssion
electron nicrographs (TEM) to estiate both ditribuions in partite size andligament
thickness. We first reconstrut three dinensional distributionsin particle siz from two
dimensional neasurerants and show in partidar tha caredions from sectionthickness
becone significant whenthickness isonparableto partide sze. Knowing the distbution in
particle $ze we extend the odel initially proposed by Wu to estiate the distribution in
ligament thickness. This @hod provides a ore detailed relation between the distribution in
particle siz and the stribuiion in ligament thickness. Avantages and liitations of the
method are illugrated ly practical exarples on polyanide-12 system filled with variows

particle dispersions.
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Introduct ion

Polymer blending offers an extraordinarychi range of new aterials with enhanced
characteristics regairdy optical, cterical or mechanical @formance§’. For instance, the
mechanical properties of a given polgmcanbe greatly mdified — either irproved or
worsened - by incorporating particles of as®t mnority phase. Most often, the quality of
the norphology (size, continuity, hoogeneiy, orientation...) is crucial for the final
performances of these heterogeneoustemals. In particdar, Wu showed that # impact
resistance of sentrystalline polyners tougheed with rubber partickeis intimately related
to the aveage liganent thicknes, L, which is defined as the average surface-to-surface
distarce between nelpored particlés In given inpact condions, a toughened system
exhibits a ductile behavior when, ks lowerthan sone critical value while it gets brittle for
large vdues of L,. Recent studies suggekat toughening efficiencglso depends on several
other mrameters suchas paticle sz€’, crystalline orientatioff or more generally crystalline
organiation of the natrix'' which are oftenstrongly pocesing-dependent. Still, &
guantitative characterization of the blendrphologies is of paraount importance. For
exanple, Figure 39a and Figure 39b showragraphs of two distinct saples of polyande-

12 toughened by blending with the sawopolyner. Theimpact toughness ohése two
sanples are very different. Indeed, their doéd Charpy impact toughness at 25°C are 100
kJ/nf and 80 kJ/rhrespectively. Ae the norphologies adlifferent as irpact experirents
could suggestQualitatively, they look verysimilar but can one be certain? In fact,
micrograph b is an iage of the injected sgte shown on irage a after a themhtreatrent
(quiescent mting and recrystallization) whit in principle does not alter the dispersion
morphology. On the other hanithe dispersion shown on Figure 38oks rnmuch denser than
those on Figure 39a or b. Oneutd expect very different esharca properties. Yet,t is the
same sanple as in kgure 39a but the ulithin section observed und€EM is about twice
thicker. Hence, quantitative tedlpnes whichcharacterize gticle dispersions are essential
tools to understand how pact perforrancesdepend on the blendarphology and how they

can be controlled in terms obnpounding and processing.

Here, we present a fairly spie method base@n image anbysis of transnssion electron
micrographs to deterime both distributions gbarticle sizes and ligiment thicknesses. Iage
analysis is traditionally pesfmed with scanning electron icroscopy (SEM). In the present

study, we us transnssion electron meroscopy(TEM) which provides additicat information
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at finer scales abouthe posdile nanostructure of the pamtes and/or the cystdline
organization of the mairix. Unlike SEM whichshows cross-sections of the bullonphology,
TEM showsa 2D projection of a thin section about 50-100 nnthick. In order reconstruct
the true 3Ddistribution in particle size, weonsider some spedfifeatures of the TEM
technique as illustrated in Figure 40. A “crosstem” effect, which &o exids with SEM,
arises from the fact that the observe@dnographs a 2D section of randdsncut particles. As
a reslt, the apparandianmeter of a particle othe image is sraller thanits real dameter as
soon as the particle is not cutdhgh its center. This is the easf particles 1 and 3 in Figure
40. Such effect iplies that raw reasurerantsoverestinate the fadion of small paticles. On
the other hand, a “projection” effect, whith more specific to transiesion mcroscopy,
comes from the fnite thickness othe thin setion. All the paticles whid center is inside th
thin film appear on the iage wth their real diamter as show in Figure 40 for particle 2.
Hence, this latter effect can counterbalaneefthmer cross-sectioeffect. We correct both

effects using a Schwartz-Saltikov alijbm for sections of finite thickne&s™,

2] 0]

1

Figure 39: Transmission electron micrograph$ mlyamide-12toughenedvith 30% SBM patrticles.
a. morpholoy of an injected sampld. samesanple as in a #er a themd treatmentwhere the
polyamide matrix was melted and rgstallized under quiescent conditis.c. same sample as m
but observation is done on a thicker ultrathin section.

Unlike particle size andoncentratia whichare rather well-contolled aml measured, the
ligament thickness is difcult to neasure in a stightforward way. This dificulty is mostly
due to the ambiguous definitiaaf “neighboredparticles” and tothe reconstru@n of true
three-dinensional (3D) distribubns fromtwo-dimensional (2D) neasurerants. A frst nodel
proposed by W infers the average ligant thickness given the distribion in particle siz&
Particles are assuath to be spherical, of sandiameter andregularly @cked on a periaod

lattice. The average ligaenmt thickness, |, is then estinated as éllows:

55



Chapitre 2 : Caractérisation desdispersions par analysed’image

§ .1 -
L, d,c33°% 1 (3.1)
o &)t
where ¢ is the nunber average aoticle dameter, ) the filler volume fractionand C a
constanh characterizingthe lattice.This intial formula has later been adified in several
subsequent studies, in parti@uto consicr ases with adistribution in particle sized**°.
However, the proposed expression only giaesaverage value dhe liganent thickness
while theshape ofthe whole digribution may have a sigificant rde. Forinstarce, tre ability
to initiate and propagate plastic defation mg be nore sensitive to the fraction of thinner
ligaments. Recently, i§alov et al. develope@n alternative and ragous nethod which
measures directly on thenage the 2D distribution in ligaent thicknes¥’. The authors have
captured sigificant effects of padkg on the dstribution in ligament thckness. In grticular,
they found that the ligaent thickness distriktion evolves during prassing due to changes
in particle packing alone. Such pheremon couldnot be neasured with the previous indirect
method whth assures a latticelike packing of particles.

Thin sectionH‘

) ‘& )
<

a<r =T

Figure 40: Transmission microscopy shoaswo-dimensionaprojection of a thin section. Particles
1, 2 and 3 have the same diameter, r. The anof particles 1 and are abwe and belowthe thin
section, respectively. Their apparenautieters aandag are smaller than their real diameter r (cios
section effect). The center of particlesdriside tle tin section. Itappears a the image with its real
diameter (projection effect)

2D imge

-~

g <Tr

The internediate nethod proposed here extenitte indirect model o¥Wu to estinate the
whole 3D distribtion in ligament thckness. Onethe 3D dstribution inparticle size tas been
deternined, we deduce the corresponding dittion in liganent thickness assumg that
particles are sphera and arranged ma periodc lattice. Thae calcuations provide aditional

details about the amphology and inparticular, an estiation of the standard deviation in
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ligament thickness. The paper is organized as follows. The algorithm to correct TEM
measurerants and recatruct the3D distribution in particle ge is given in a first part. A
second part presents the estifon of the distbution in ligament thicknes Practical cases on
polyamde-12 systemfilled with coplymer partides illustrate the inteeds and linitations of

each step. Iparticdar, we use thse examlesto discuss th accuacy d the nethod and tk

restrictions induced by the tete-ike packing ssunption.

Experimental

Materials

The nethod presented here has begopleed to toughened polyade-12 system
provided by Arkera. Here, the impact fillers are a polygreneblockpolybutadieneblock
poly(methyl methacrylate) triblockcopolymer (SBM) and a polystyrendock-polybutadiene-
blockpoly[(methyl metacrylate)-stat(tert-butyl methacrylate)] triblock coplymer
(SB(MT)) which can react with & polyamde matrix. The synthes of reactie SB(MT)
block copolyners is described in a previous sttidyBlending was achieved by extruding
togethe the filler and the semerystalline natrix. Different partite sizes and ligaemt
thicknesses were obtained by varying the reactiviiyeen the fller and the natrix as well
as the processing conditiondvore details about thepreparation, mrphology and

performances of these systaman be found in other studfé,

Characterization

Particle dispersions were characterizegl transmssion electron meroscopy (EM)
using stained ultrathin seéohs. Ultrathin filns of about 60 nmthick were cut by
ultramicrotomy on a Leica Ultracut apparatwith a diamond knifeat —100°C. O®ium
tetroxide (BQOy) vapor was used to setaely sain SBM paticles. Experinments were carried
out with a JEOL 100CX electroniaroscopeat an acceleratiomltage & 80 kV.

Image analysis

For each kend, particle sizeidtribuion wasobtained by image analysigith the ImageJ
softwaré® on 200 to 800 particles and over several tens 6f um
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Results and Discussion

Distributio n in part icle size

Data collection. Mos image analysis softwaresnly treat bimrized images: black
particles for instane, distribted in a whitematrix. Such inages can be difficult to obtain
because accuratenarization requires a cleartial image with good contrast betwegnatrix
and particles. Here, we only focus on the degatnent once the irage has been binarized.
As an examle, a TEM nicrogrgh of toughened polyaiche-12 ispresented in Figure 41a and
b, before and after binarization respectively.

2] b

—

Figure 41: TEM micrographs of polyaide-12 tougened with Bwt% of SBM particles. a. initial
image.b. binarized imagec. analyzed mage whereparticles areidentified, numbered andutlined.
(scale bar =2 ym)

Using an apropriate image analyssoftwae, ae can collect mny information for each
particle such as its gss-sectional area, long andahaxis,coordinates, orientation, etc... as
shown on Figure 41c where particles have bedividually identified. Inthe following, these
particles are approxiaed to spbres. An areaquivalent diarater, d,is definedfor each

particle as th dianeter d a circle of sene cross-sectional area. It is given by:
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A
d 2\E 3.2)

where A is the crossectional area of the grle measured on the icrograph. Figure 42

shows the distribution and cwtated densy in area equvalent dianeter for the system
presented in Figure 41. At thigant, the andysis gves D measurerants which are not

corrected fromany of the effectdesribed in theintrodwction.

0.08 100%
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T 80%
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Figure 42: Two-dimensional distributin in particle diameter for the sampleresentedn Figure 41.
Diameter is an area equilent diameter defined by @.

Cross-section andorojection effects.Consider an irage obtaine from a thinsedion of
a given thikness, H, as illusated an Figure 40.0nthis image, the apgwent dameter, a, ofa
given particle is not nesearily its real diameterr, in the bulk. Let N(.) be the 2D
distribution in appam dianeter anl Ny(.) the 3D distribubn in real dianeter. Practically,
Na(.) and N/(.) are usdin a discrete fan. They aredivided into the samnumber of classes,
p, of equal class width,. For each class i (@i dp), Na(i) is the nunber of particles per unit
area which apparemiameteris within therange [i ', (i+1) '[. The particle diarater in each
class i is epresented by its lower lig i *. Similarly, for each class j (0 dj dp), Nv(j) is the

nunber of particles per unit volure which readiameter is vithin the mange [ ', (j+1) '[.
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We distinguish the contribution of particlesialincenter is located in or outside thient

For a given class i, Ni) is deconposed as follas:
Na(i) = Na™(i) + Na®{i) (3.3)

where N"(i) and N°"{(i) are the nurber of particles peunit area belonging to class i and
which cente is respetively insde or outside the thin sectioRarticleswhich centeis insice
the thn section appeaon the inage with teir real dianeter, r, as shen on Figure 40 for

particle 2. Hence, N\"(i) can be written as:
NA"()) = H Ny (i) (3.4)

This contribution corresponds to what we didssx previously as the projection effect.

Particles with center isoutside tle thin setion appear on the iage with an appan¢

diameter, a, smller than their real diaeterr, as shown on Figure 40 for particles 1 and 3.
Hence, N°“(i) courts the particles wich real diareter is greater #n i' and which apparent

diameter is i'. It can be written as éhfollowing sum

NA% () ? N) (3.5)
joi
where N\(i,j) is the nuner per unitarea of particles whichakie an apgrent dianeter i' and
a real dameter between'jand (j+1) . For each couple (i, jFigure 43 shows thatehcenter
of such partites is caofined into a narrowstrip of width dh. There are two such strips
corresponohg to both faces above and below the filss a consequer, Ni(i,)) is related to
the 3D distribution in real diaater by:

Na(i,j) = Nv(j) 2dh (3.6)

Using Pythgoras themem, dh can be written aslfows:

'8 .2 2 [2 2.
dh Eg; 1< i \/j i (3.7)

and for eacltlass i,

p
NAD  INvO T 17 7 R P @)

J

Substitding (3.4) and3.8) into (3.3 gives the reasured 2D idtribution in apparendiameter

Na(.) as a function of the unknown 3iistribution in real diamter N,(.) as bllows:
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p
Nal) HNy@) :NV(J)gj 12 2 )2 2. @9
joi

]
This last expression can alsowstten as a tensorial product:
NA =A NV (310)

whereNa andNy are \ectorswhich coordimtes are N(i) and N/(j) respectively, ad A is a

2" order tensor defined by:
Aj = 0 if i>] (3.11)
Ay, HG "3[j12i% (P i*; ifid (3.12)

For given values of H and, inverting nunerically A gives the 3D distribution in real

diameter as a function of the 2dstribution in apparent diameter:

Ny =A™ Na 3.13)

Oudce tlke
thin seadbn

Inside the 'l---...----'
thin seabn

Figure 43: Correction fom the crossection effec Theidea is to deternme the contribution of
particles which center is outside thertlsiection. Casider particles with aapparent diameer i * and
a real diameter in the randg , (j+1) '[. Their enter is located within a thin strip of thickness dh.

Application to polyamide systemsTwo systers of polyamde-12 filled with 10% of
small SB(MT) and larg SBM partides ae anayzed in Figure 44 and Figure 45 respectively.
Corresponding TEM merographs are given iRigure 44a and Figure 45a. Figure 44b and
Figure 45b show the 3D distributions in reahrdeter reconstructed ith three values of

section titkness: H =0 nmwhich ignores the mjection effect asf images were obtained by
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scanning electron rmoroscopy, H = 60 nm and = 100 nmwhich is the typical range of
thicknesses obtained by ultraamotoming. In boh systens, reconstrateddistributions exhibit
negative values d&r very snall particle dianetes. This is attribted to two &ctors. Firstly,
some of the snallest particles ar@robably not detected by age analysiS. Secouly, the
cross-sectin effect can be overcorrectedhen the projection effect is not properly
considered. Negative values are indeedranpronounced when reconstruction is done

assunmng an infnitely thin sed¢ion (H = 0 nm).

m 100%
« 80% +
N
o
(O]
2 60% 1+
>S5
g
& 40% -+ p
-g T . —— 2D measurements
3 20 ] + ----H=0nm
2 0] ———H=60nm
2 1 ... /=7 - -H=100nm
E 0% T
8 0 %100 200 300
-20%

Diameter, nm

©

Figure 44: Analysis of polyamide-12 toughened withwt%of small SB(M) particles (¢ /130nm).

a. TEM micrograph b. Distribution in particle diameter before and after reconstruction @fferent
values of sean thickness (= 10 nm;H = 0, 60 and 10@m).c. Scheme to scale comparing particle
size to sectio thickness
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In the caseof small particles, reconstruted distributions give in Figure 44b are

significartly shifted towards layer article Szes Such shift is expected when correcting data

from the cpss-settion effect which overdsnates thefraction ofsmall sizes.However, tlis

correction is less pronounced fbhe non-zero section thicknesgels= 60 and 100 nm). Here,

particle size is conparable to sectio thickness. As a consequenceamy observed patrticles

actudly hawe ther cener insidethethin setion as represnted inFigure 44c. The magnitude

of the projection effect is cooarable to tlat of the cross-section effect so that both

correctiors must be cosidered.

Cumulative number, % undersize

1pm

100% -
80% +
60% 1
40% - —— 2D measurements
1 ----H=0nm
20% T —— H=60nm
----H=100nm
0% 4 ———— '
g 500 1000 1500
-20%

Diameter, nm

Figure 45: Analysis of paglamide-12 toughened witDwt%of large SBMparticles (d /340 nm)a.
TEM micrograph.b. Distribution in particle diameter before and after reconstruction for different
values of sea@n thickness ( = 50 nm;H = 0, 60 and 10@m).c. Scheme to scale comparing particle

size to sectio thickness.
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In the ca® of large p@rticles, 3D econstuction shown in Figurébb also gives more
weight to lage paticle sizes. Howeer, thesedion thickness, H, has nar little effect. All
three reconstructed distributiofts H = 0, 60 and 100 nrare very sinilar. Here, particles are
much large thanthe sedion thickress asllustrated in Figure 45c. Aa result, mst particles
have their center outside the tlsection. Their apparent diateris snaller thanthereal one.

The projetion effect is neglighle as compared to the crassction effect.

To check the quantitatevaccuracy of the anais, a good criterion is to back calculate
the known volure fraction of filler, ), from the reconstructed distribution. Assuming that
particles are spherat and taking eitter the lower () or higher, ((j+1)) limit for each class j,

the volune fraction should be boundég the following expression:

P .S ¢ .S,

INy()Zi 2 d) d N2 D ° (3.14)

. 6 : 6

] 0 j 0

After reconstruction taking a ston thickness H of 60njra good agreemnt is obtained in
most casesFor instace, ranges of 9-11%nd 12-14% are obtained for both sysiem
presented in Figure 44 and Figure 45 respegtifel which the volumdraction is known to
be approxinately 10%.

Log normal fit. For many particle dispersicdiisand for polyner blends in particuldr
the distribution in particle sizeften obeys a log-norahdistribuion. Sich staistical law is
given by the following densitygf

1
f4(X) —* 5 for xe0 f@ > (3.15)
d A2 Ss X « 282 y,

where s andn are the standardeviation andnumber average of théistribution in In(x)
respectivelyFor PA12/SBM syster) the correctedistributions in partie dianeter are very

well described by log-norat laws as shown ikigure 8 for both sail and large patrticles.

Distribution in ligament thickness

Assumptions. In the following, we estimte the distribtion in liganent thickness
knowing the particle volum fraction and the digbution in particle size. This ehod is

based on theane assurptions as thénitial model of Wu®:
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Figure 8: Log-normal fit of the distributions in particle diameter presented in Figurdaj4and
Figure 45 p). Open circles correspond to experimendaka afte correction (H=60 nm). Full lines
represent the best log-noal fit (a. m=4.83, s=0.2&). m=5.59, s0.68).

1. Particle dispersion is isotropic so tlsatctions along one plane are representative
of the whole bulk marphology.

2. Particles are spherical. This is a rather good appmidim for the system
presented here. Particles are slighglpngated and their avage circularity
(ratio of the srallest axis over the largene) is about 0.6-0.8. In s@msystens,
however, particles can be strongly amispic because of theirriginal shage
like clays* and glass-fibefé or because of defomtion induced by processing

like rubber particles in jection-nolded samles™.

3. Particles are dispersed on a given peciddtice. Here, we arbitrdy chose a
body centered cubic lattice. This is thaimrestriction of the presentetihod
which does not masure the real packing thfe particles. As consegence, tle
estimated distribtion in ligament thckness oly results fom the distrbution in

particle size.

4. Particles are randdgndispersed on the tigce regardless of their sizeeaning
that the size of a giveparticle does not depend ¢ime size of its neighbors.
Possible overlap of very large neighbopatticles is neglecteg The validity of

this point will be discussed later.
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Within this context, the mrphology of a giversystemis conpletely described by its filler

volume fraction, ), and by the densityg,fof its distribution in particle diaeter.

Average ligament thickness. Consider a yen system(), fq) and two neighbored
particles A and B of diaeter d and @& respectiely, asshown on Figure 9. Ligaent

thickness, Lag, between A and B is expressed by:
1
Lag D > dy dp (3.16)

where D is the center-to-centeistdnce betwen particlesA and B. The average hgrent

thickness, Ly, is given by the following expressir>

a 1 o
L, d, €3S 3% 1» (3.17)
n N & @) 1 » )
4 Y

where C is a constant characterizing thetida on which particle are supposed to be
dispersed (1.00 for cubic, 1.09rfbcc, 1.12for fcc). Detailed elculatiors leading to

expression (3.17) are given in the appendix.

It is interesting to notie that tke awerage ligarent thicknes, L, is vey sensitive to the
width of the distribution in padle size through paragter s.Taking s = 0, one recognizes
expression (3.1) used for particles ofmgasize. In tle case of the PA12/SBM system
presented in Figure 45, tmeinber average diaeter,d,, is 337 nmand filler vdume fraction
is 10%. If all particles had this samize,the average ligament thickness would be 301 nm
However, in the real systerthe standard deafion in particle size is 257 nfs = 068, m=
5.59) which leads to a tee largeraverage ligamnt thikkness of 676 nm

. dA dB .
A L 6B
D

Figure 9: Assuming adltice like packng of particles, two nearest neighborgdrticles A and Bare

separated by a distancewhich is a characteristitength of the chosen lattice. Knowing meters ¢
and ¢ of both particles, the ligament thicknesgg, lis expressedybequation 8.16).
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Distribut ion in ligament thickness. Let f_. be the density in ligaent thickness.n the
following, P[E] refers to the pobability that event E ocurs. Pobability that liganent
thickness, Lag, between particeA and B is lower thahis given by:

|

PlLag dl 3, (x)dx (3.18)
x 0

Using (3.16) this same probability ca also be witten as 6llows:

PLag ¢1] Pdy dg t2(D 1)] (3.19)
f
AL g dl] 34 4(2)dz (3.20)
z 2D 1)

where f.q is the density of variable Z =,d+ 0s. Paticles ae dspersed o the ldtice
regardess @ their size. Hence,ndand d; are independent variables which both obey the same
statisticalaw, fq. Density fi:4(z) is then given by:

z

fa (@ 3a)fa(z y)dy (3.21)
y O

As a result, expression (3.20) becomes:

f z

FlLag di] 3f4(y)fg(z 13 dydz (3.22)
z2D Ny o

Changing variable z into x B-z/2 and considering that équals 0 on ]f, O] gives:

| a20D x) 0
PlLag dl] 9 3fy(y)fq(2D 28 y)dyx  (3.23)
x0 S yo v,

Lastly, conparing (3.23 with (3.18 gives the dnsity in ligament thickness fas a function of
the dengy in particle dameter f;:

2(D 1)
fL) 2 33x)fg(2D 2 x)dx (3.24)
x 0

For a log-norral distribution in particle sizeq fs given by (3.15) and fis expressed by:
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2(D 1) a 2 20
RO G— expn0) MZ 2D A X M7 g (3.25)
x 0 3x2D 2 x « 2s A

In Figure D, we esimate the dstributions in ligarent thickness, f, for the systems
presented ifFigure 44 and Figure 45. Volwnfraction offiller, ), is about 10%. As it could
be expected fronB.1) with a fixed volune fraction, sraller ligarent thicknesses arattaned
with smaller particles. Not consideng possilbe differences in packg) a clear correlation
appears between the distributions in partgie and in ligment thickness. The systewith
small partides is obtaied with reative fillers of SB(MT). A fast grafing reation occurs
between theraine end groups of the polyade chains and the reactive T groups introduced
in the M block of the SB(MT)chans. As a esult, the ske of the partites is nwostly
determined by the reduction of interfacialngion during this cheiwal grafting between
matrix and fller’. Such reactie blending produces narrow andather synmetrical
distributions in both particle size and ligamt thickness. On the contsg the systm with
large particles is obtagd with little reactie fillers. Particle size anly depends on how
much the filler is sheared during blendinghis resilts in a broa and asshmetrical
distribution in particle size where the fractionsofall particles is corentrded in a narrow
range between 200 and 500 mvhile the fraction of laye particles expands a wide range
of sizes up to 2 umThe corresponding distation in ligament thickress look vey much
similar but reversed. A large fractiaf ligamerts have their thickness between 0.6 andril p

while a snaller population of thin ligaentsextends down to thicknesses of about 100 nm

Besides guéative con&derdions, expressn (3.25) also providesadlitional data to
descrile the filler dispersions. Inpaticular, it gves an eimate of the standardieviation in
ligament thickness, $ which can be coupled with the average valygtd_better characterize
and discrinmate the rarphologies. Br ingance the highy confined sgtemfilled with small
particles shown in Figure 44 is characted byan average ligaamt thickness, |}, of about
133nmand a mall standard deviation, sof 24nm For the systerfilled with largepartides
shown in Figure 45, Lis about 684 nnand g is 164 nm

As mentioned above, the present model assum lattice-like packig of particles and
neglects the possible overlap dticles on the latticeFigure 11 shows two déreme cags
where thesdimitations appear. Assiing a lattcedike packing of the particls inplies that

the liganents cannot be larger than the charastierdistance between piales, D, given in
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the appendix by (A.1). Such approxon may induce a significant error when particleg ar
heterogneausly dispesed. This is the case dhe systenfilled with 26 SBM where paicle

dispersion is rather heterogens as shown by the TEMianograph on top of Figure 11. On
the image, sora ligaments are clearly larger #m the lattice size, D, which is about 1470.nm
However, for higher filler corentrations, dispersions areora honogeneous and there is no

clear discrepancy between esitirons and TEM observations.
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Figure 10: Distributions in ligament thickness of tegstem filledvith small SBMT) particles shown
in Figure 44(grey line) and with large SBM particleshiown in Figure 45 (bldcline). Histagrams in
the inset give the corresponding 3D diatitions in paticle diameter. Calculaon is done for a body
centered culwi packing oparticles (C=109) and a particle volume fraction), of 10% Parameterss
and m are dermined from the fit givemiFigure 8.

The present model also supposes that pastete randoly disperse on a given lattice
regardess @ their size. As a consequence, tlaoge paticles could stad next to each other
on the ldétice even thogh the sunof their radius is greater thahe claracteristic distace
between neighbored particles, D. This leads tontradiction where éhtwo particles overlap
each other. By definitig the vale f. (0) gives a estination of the number of these overlaps.
In most cases, the characteristic distance, Dange enough copared tothe largest particle
sizes and oerlaps cangasonably be neglésd.However, as thalfer corcentation ircreags,

the characteristic distaa, D, decreases atite contribution of overlaps becemsgnificant
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as shown by the ies in Figure 11. In thesystemfilled with 30% SBM particles, ta
importance of overlaps could be guessed ftbm TEM micrograph were the e of the
largest particles looks cqrarable or even gater than the characteristic center-to-center
distarce.
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Figure 11: Distributions in ligamenthickness inpolyamide-12 filled with 5%gray line) and 3®%
(black line) ¢ SBMparticles. TEMmicrographsare shown athe top (scale ba= 5 pm). Arrows on
the graphindicate the value of the chemteristic Idtice size, D, btained from(A.1). Close-up irihe
top left corner shows the effect of particle.

Conclusion

Analysis of electron ncroscopy inages isa useful tool tocharacterize particle
dispersions in polyer blends.To obtain quantitativeesdts, it is neessary to reonstrut
true 3D data from 2D pasurenents. In nost cases, analysis is perfetnon €anning
electron nicrographs which show cross-sectiafsthe bulk norphology. In this paper, we
have considered the use of sarssion electron meroscopy whib, unlike scanning electron
microscopy, gives a 2D projection of a thiacBon. In order to @dnstruct the true 3D
distribution in particle sizewe apply a Schwartz-Saltikov algiym which corrects both the
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cross-section and the projien effects. Practical exgrtes on toughened systenof
polyamde-12 confirng that the effect of seion thickness becoes signficant when particle
size is comparable to section thickness. é&yending the mthod of Wu, it is possible to
estimate tke whole dstribuion in ligament thickness and in particular itsigth. This
calculation provides a sippte way to describe the particle tspersim but assmes that
particles are randdydispersed on a regulatttige. Practical casemn toughened polyaiuae-
12 show that this rather stroagsumption can be a litation in extrene cases when particle
dispersion is heterogeneous or when the sizéheflarget paticles is conparable to tk
characteristic centdp-center distane.
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Appendix A: Average ligament thickness

We only consider nearest neighbors so thatfgiven lattice, center-to-center distance,
D, is a chaacteristic lergth given by
1
gl -3
D C& . A.1)
where C is a constant deten@d by the nature dhe lattice (100 for abic, 1.09 for bcc, 1.12
for fcc). N is the ttal number of particles pr unit volume. It is related to) and § by the
following expression:
3

Nf 4 (x)dx ESNM 3 A.2)

f
) e
03 @1

where M is the tlird moment of fq.

Particles are assuweth to be dispersed on tHattice regadless oftheir size. In other
words, the diamters of neighbored particles anelependent variables so that using (3.2.1),

the nunber average ligaent thickness, |, is simply expressed by:
L, D d, A.3)

Substitding (A.1) and A.2) in (A.3), L, can be written in t&ns of particle conentration, )

and distribution in particle size;. f

1
8§35 3

tn ©b) 1

d, (A.4)

For a log-normal distribution in particle sizeqfis expressed by (3.1.13) angahd M

are given by:
m 152
d, e 2 (A.5)
3m 932
M3 e 2 (A.6)

Finally, the average ligaent thickness, |, is estimated bysubstituting(A.5) and(A.6) in
(A.4):

a 1 0
L, d, €353 1» A7)
n N & ) 1 » '
4 Ya
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Chapitre 3

Dispersions de pol ymeres nanostructurés

Comne nous I'avons vu dans liéde bibliographiquélu chapitre 1, la résistance au choc
des systems renforcés dépend fortent des dnensions de la phase dispersée. Dans la
plupart des cas, la atrice etl’additif ne sont pas mscibles et le principal obstacle pour
obtenir un renforceamt efficace cosistea stalliser ure dspersionsubmicronique. De telles
dispersions sont généralemt obtenues dans I'état fondu partresion a haute tepérature (~
250°C pour les polyamides) puis sont figéesreinoidissant le systéenen dessous de la
tenmpérature de crigllisation de la natrice. Ladistribution en taille déa dispersion obtenue
est alos le résultat de la fragentation et dda coalescence des gouttelettes d’additif pendant
le mélangeage.

En pratique, les fortes tensions de scef et les viscigs elevéesdes nélanges
d’homopolyméres mmiscibles ne pergttent gé@éralenent pas d’obtenir des dispersions
suffisamnent fines. Ce probleen peut étrerésolu efficacemnt en incorporant des
copolyneres a l'inerface entre particules etatrice, sdt par addition aunélange initial soit
par formationin situ grace aux @anges réactifs. Une fddquantité de ces copolygres peut
alors enmpécher la coalescencdes gouttelettes et peet de stabiliser des dispersions

submcroniques intéressantes pour le renforeem

Dans ce chapitre, nous étudionglispersion de copolyénesa blocs structurés dans une
matrice incompatible de polyaiaie. Nous obsrvons qu’un copolyeretribloc de type ABA
ayant une structure lamellaire se disperss tlifferemmet d’un copolynére tribloc ABC
ayant une structure tridemsionnelle cocomue. En particulier, la coalescence des
gouttelettes sebhe fortement inhibée dande cas du copolygre ABC cocontinu. Ces

observations sont rapprochées desunes rhélogiques et de d’obseations nicroscopiques
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qui suggérent que l'utilisation de fluides sttwrés pourrait fournir utevier supplérentaire

pour controler la fragentation etla coalescence de gouttelettes.

Les inplications pratiques en teande renfrcenent sont inportantes la dispersion
grossiere de copolyene ABA lanellaire forme des défauts qui fragilisent le arériau tandis
gue la dispersion plus finele copolyrere ABC coontinu génére un renforcemt
remarquable. L’effet renforcant dees dispersions est étudié ppuécisément dans le chapér
4. En particulier, la faible fraction voluque d’élastorere présente dans ces copoéyas
pernet d'obtenir le renforceemt avec une pertees Imitée de rgidité contrairenent au cas
des additifs riches en élastora.
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On dispe rsions of nanostr uctured pol ymer droplets.

Laurent Corté, Ludwik Leibler

Matiére Molle etChimie, Ecole Supérieure dBhysique Chine Industrelle (UMR ESPCI-CNRS
7167),10 e Vauquelin 3231 Paris Cedex 05, Frae.

Macromoleculeso be published (2006).

Little is known about the physics dfeakupand coalescence of dreps of structured
fluids such as ordered blodopolyners. Here, we show #t a block copolymr having a
three-dinensional cocontinuousrsicture disperses in a polgmmatrix very differently from
a langlar one. In particular, droplet atescence is much less pronounced for the
cocontinuous structure, whichllows to obtain supertough amerials for which inpact
resistance is not accqaniedby a Iass in elastic modulus.
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Dispersing immiscible fluidss a fascinating and cgutex physical problenwhich still
stimulates considerdd and active research. tof these efforts aino describe and predict
the time evolution and wrphology of fluid dspersions fromknowledge of the flow and
conponent fluids’ characteristics. This degtion is essentially based on processes of
breakup and coalescence of dudroplets, which in turn iplies a good knowledge of how
droplds debrm and how a thin ligid film drains betweewo colliding droplets.Since the
seninal work of Taylof’, fluid mixing has been extensively studied and the case of
Newtonian fluids with or without surfactamolecules is now faly well-understood. The
problem becomes moe conplex for polynmer blends and is still the subject ofany
investigations. Both breakupnd coalescence are governiey the rheology, interfacial
properties and coposition of the blends. For poher nelts, droplet defamation and film
drainag are very ®nsitive to Viscodastic efectsand nobility of the drglet inteface®?® In
this coriext, the pecliar propeties of structued fluids such as polyen liquid crystals or
ordered block copolysr nelts could be ofgreat interest. The daimation behavior,
rheological and interfacial chatacistics of such fluids are knawto vary greatly with their
conposition as well as with the size, symimes and defects of their structtiraVhether ad
how these ppertiesaffect thedispersing machanism are ognand challenging questions. In
this short article, we illstrate how rarked differences in breakup and coaesce depend on
copolyner organization. Naely, we show tlat under the saenblending conditions, block
copolyners organized into a laar and a thee-dinensional (3D)cocontinuous structure
yield conpletely dfferent dispesions as illustated by the distributions droplet size given
in Figure 52a. Interestinglfiindered coalescence of the 8@continuous copolyer prevents
the formation of large droplets and parts renarkable nechanical propertiessuch as

toughness and rigidity, to the polgmnetrix.

Hence, the present issus not only interdgg from a fundanental point of view but
could also have iportant practal implications Most polymer alloys a immiscible blend
obtained by dispersing oneimority phase, theiller, into a ngjority phase, the mirix. They
are usually nxed at high temperature ina molten state and quenched below the glass-
transition or nalting temperature of the atrix. The size and morphologyf these dispersions
are crucial for te macroscopic pperties of tle alloys suchas trasparency, stiffness and
impact strength. Abundant reselarand technological efforts & been reatied to control
mixing processes and finnterfacial agents thaield fine dispersions #h improve the ratrix

propertie’. In particular, it has been shown thhe presence of block copolymers at the
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filler/matrix interface sgnificantly inhibits droplet coalecence and tbilizes sulmicronic
dispersions like the one shown in Figure B2B*%. This technology is now widely-used for
instarce toobtain naterials with improved impact resistance. @Gutoughening requires that
droplets camate to indee plastic defonation of the ratrix and relieve triadal dres®s that
cause brittle failu®. As a consequence, impact fillers are usually rubberyroom
tenmperature and toughening is aogpanied by aubstantial loss in elastic adulus. In the
present work, block copolyens do not play a rolef interfacial agentbut fom structured
fillers. The toughness achieved with the 3R@@winuouscapolymer digersionis even better
than what is attained witteactive rubbers. Moreover, higloughness is reached with little

loss in rigidity since the structer filler contains little rubber.
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Figure 52: a. Distributions in dropkt size ofreactive rubber (), lamellar SBS &) and 3D
cocontinuas SBM( ) fillers disperseds describedn the text Log-normal fits areepresented with
solid lines.b. TEM micrographof a 20wgo dispersion ofreactive rubber (maleated ethylene-
propylene copolymer, Exxelor VA180ih the conditions and atrix of this study. The polyamide
matrix stained with bposphoturgstic acid apears inblack.

The polyner netrix is a polyande-12 (M, = 25000 andl= 2.3) with charateristics
chosen to reduce the uasity msmatch andachieve a gam stress trasfer between mirix
and fller. A lamellar nanostruture was obtained with a polystyremdeckpoly(butadiene-

grad-styreng-blockpolystyrene (SBS) triblock copolyen (M, = 93500 andyl= 1.8). It is
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conmposed of 30wt% of polybutadiene (B) ai@wt% of polystyrengS) with a highly
asymnetric architecture. A short S block istached to a B mldle-block with a composition
along the chin whichprogressvely gets richerin S until it becores a long S block. Since
cocontinuos structues only exist in a nasw conposition range for AB and ABA block
copolymers®, we selected a ixture of ABC andAB block copolyners to achieve a
cocontinuous nanostructure. Itonsists of a polystyrendeck-polybutadiendslock
poly(methyl methacrylate) (8M) triblock copolymer (M, = 94000 and = 1.2) containing
30wt% (i.e. 45 ml%) of SB diblock copolyrar. The Sand B blocks of the diblock chain
have the samblock length as SB in the $Btriblock chain. Tle global composition is
32wt% polystyrene (S), 36wt% pdiutadiene (B) and 32wt% polyétinyl methacrylate) (M).

Figure 53: TEM micrographs showing the nastouctures of the SBS)(and SBM(b) triblock
copolymersn the pellets before blentdy. Schemes and d represent the nanostructures and chai
configurations of the SB&nd SBMcopdymers respectively.

It is important to stresshat block copolyrar nanostruttires are not only defined by
chain conposition bu dso stronty depend on the prepdian conditiors, especidy for long
chains which diffuse slowly and can brapped in out of equilibriurstated’. Accordingly,
we characterizethe SBS and SBM nanostructureshe pellets that wee used for blending.
Ultrathin films were observed by transsionelectron nicroscopy (TEM). Due to selective

staining with Os@ B donains appear in black on theicrographs. The SBS nanostructure
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(Figure 53a) consists of curved and twistamhellae of S and B which extend in various
directions for about 100 nnike most ABA bbck copolymers, the B itdle-block nay form
loops and bridges as illustrated in Figure .5Bee SBM nanostructure (Figure 53b) isrm
poorly defined. Spherical M daams surrounded by a cocontinuous structure of S and B
appear slightly brighter dut the degradation of M under the electron be8mspite the
substantial amount of SB diblkén SBM, a close inspectioof TEM micrographs shows no
trace of nacroscopic phase separation. Thus, @Rins are well-incgorated intothe SBM
nanostructure either at the S/B interface arotiedM donains or in the interstitial space
between them as sahatically represented iRigure 53d. Because SBM chains are anchored
to spherical M domins, this 3D cocontiuous structure differstrongly from lamellar
strudureswhich, desjie a lot ofddects, stil allow an easiemobility of the chainsThis is

particularly apparent tbugh rheological properties.

10°

102

Figure 54: Sbrage and los moduli, G’and G”, at 250°C under dw shear oscillatory condibns as a
function of fequency, Z for polyamide-12 ¢, /), SBS (S, 1) and SBM(/, ‘). Full and qen
symbols correspond to @Ghd G” respectively.

Rheology was studied at the teenature ofextrusion (250°C) by low shear oscillatory
measurenents nade in the linear regimfor a 0.5% deformation in algne-plane gometry.
These experients did not reproduce the cplax flows and high shear ratdsat exist in real
blending caoditions. Still, tley reveal the effiect of the fllers narostrudure on their
viscoelastic behavior.he stoage and loss aduli, G’ and G”, are plotted in Figure 54 as a
function of the frequency,Z The behavior of the polydde neatrix at low frequency

approaches the characteristic tarah regime of honmopolymer nelts for which G’ and G”
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vary as Z and Z respectively. On the contrary, SBand SBM copolyers exhibit typical
features of ordered block copolgmnelts®. In the cas d SBS, G’ and G” obeyhe sare
power law in frequency given by:

G ~G" ~ As53rool @.1)

Such a dependence i@? is characteristic of uninted lanellar structure¥ and
corresponds to the relaxation &m of lamellae sliding along each othédr*® Here, the
presence of B loops and of short mobile 8ckk nay facilitate tre reorganization of SBS
lamellae. The SBM streture belaves very diferently as shown in Figure 54. Compared to
SBS, the hlgher values of G’ and G” could hmartly attributed to the friction of M blocks
being higher than that & blocks. Hwever, themost striking and important effect isrelaed
to the very nanostructure. The storagedmius is about four tims higher than the loss
modulus and both oduli, G’ and G”, vay little with the frequency as?'® and 2
respetively. Similar viscoelasic sdid like behaviors have been reported in cubic phases of
bce sphered. Due to the symmetry and chain configioas of these stretures, dorains can
hardly slip along eaclother utike in lamellar phases andhus relaxation mchanism are

much slower.

We prepard two polyamide blends coniaing 20wt% of SBS and SBM iflers
respetively in the following conditions copdymer and polyande pellets were extruded
togethe in acorotating twin-screwxruder ZX 30/41D Werner & Pfleiderer) at a rotation
speed of 300 rprand a terperature of 250°CTEM observations of SBS and SBM droplets
(not given here) show thatehintial nanosructures wee piesened ater dending Due to
their high molecular weight and to the strangonypatibility of B with S and M, both SBS
and SBM copolyrars renained ordered during bigling so that chainsould not reorganize
significantly during the short iming times (~1min). The SBS and SBM dispersions shown in
Figure 55 clearly look very different. The3&M observations were quantified by age
analysis over representative surfaces (>1000) and nurbers of droplets (>1000) using a
method described in reference 4theldistributons in droplet size amepresented in Figure
52a in a cumulative way. The shape of thesgributions reveals sexad features about the

dispersng mechanisrms of these structured fillers.

Flows and shear rates are qex and nordniform along the extruding screws. The
blends alternatively underwent high shear rates for which breakup isatdrand éw shear
rate for which droplets collide and coalesce. Hence, thgortance of breakup and
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coalegsence can be inferred frothe size of themallest and largesiroplets respeively. For
small submcronic sizes, both SBSd SBM distrbutions shown in Figurb2a are wellifted
with log-normal statigical laws which typcdly describe ppulationsresultingfrom random
breakup phenoema™. The snallest SBS droplets ardaut 10-20 nn{Figure 55b), which is
conparable to what is obitaed with reactivaubber (Figure 52b). For the SBM copolgm
however, the sallest droplets & about 50 nn{Figure 55d)and the whole distribution is
shifted by a factor 2 towardsriger sizes as copared tothe SBS distribution. &h size
difference between smi SBS and SBM droplets intimately elated to their rhelogicd
propertie’?®. Due to the higher viscosity and elaijicof SBM, the defamation and thus

breakup of SBM droplets wasame difficult than that of SBS ones.

Figure 55: High and lowmagnification TEM micrographs of tliispersions of SB&,(b) and SBM
(c, d) copolymers in polyamide-12. Fiir droplets appear in Bck due to OsgXktaining.

For large droplet zes(>1 um), the log-nomal fit is no longer acctate. In tls sze
range, droplets were foed by coalescence sfraller droplets as sugged by the shape of
the largesdroplets inFigure 55a ath c. Conparing this part of the se distributions reveals
that SBS and SBM coalescence venffedently. The coalescence of SBSoglets is

significant and large dropletstexd over rore than 10 um (ure 55a). On the other hand,
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the coalescence of SBMIroplets seemstronglyinhibited as the largest SBM droplet sizes
hardly exceed 2 unfFigure 55c). Of course, &sr breakup, viscoelastigitof droplets affects
coalesence in comlex ways. For instare, the high elasticity of SBM droplets aym have
generated elastic reit@ausing cdiding droplets to separate@ nmay have retarded the film
drainage between colliding dropl&t®. We argue that, besides pureheological effects, one
should consider the possible rotdé structuration on thehsrt range forces leading to
coalesence. Unlike hamogeneousfluid dropets, the calescence fo structureddroplets
implies that the structas oftwo colliding droplets locally rearrange anderge near the
contact surface. If these struclrearrangemnts are toolsw, the adhesive forcdsetween
the cdliding droplds may not besufficient to pusue calesence anddropletsmay separte.
This could have been the case of SBM draptet which chain diffusion and slippage along

the interfaces of the nanosttue is strongly hindered.

Although qualitatively, the influence of ditk copolymer nanostructure on droplet
coalesence seemclear, it Wil be interesting to perforrexperinents on nodel systers to
explore the rachanisns of breakup and coalesaan of structured fluids. Frorma practical
point of view, the control of coalesnce is ential. Here,we find that it allows to achieve
remarkable impact perforances. Under standdnotched Charpy testing conditions at 25°C,
the neat polyaide-12 natrix is brittle with an inpact stregth of 16r4 kJ/nf. Like in most
immiscible blends, lge SBS droplets a@s citical stress oncentators which trigger brittle
failure of the natrix32. The SE5 dispersion has no tougheningeef and the irmpact strength
is reduced to 112 kJ/nf. On the contrarythe SBM dspersion yields a ductile and
supertough behavior (118 kJ/nf) with only a 8% reduction irelastic nodulus. This is
promsing conpared to the fine dispersioof reactive rubber shown in Figure 52b which
yields an impact strength of 88 kJ/nf as well as a 30% loss in elastiodulus. Hence,
studying dispersions of structur@odlymer fluids is an openinteresting and technologically
relevant prdolem. We hope that dture nodel experirents and theories will brig a new

handle to tune the onphologies ad properties of polyer blends.

The polyamide and copolyens were provide by Arkema and blended at the Cerdato
center. V& thank V. Rebizant and F. Toultrac for helpti comnments on polyande/SBM
systens and A. Leach for resion ofthe manuscipt. We are also grateful to R.T. Bonnecaze,
M. Cloitre, and N. Dufaure for stimeting discussions about rheology, breakup and
coalescence. Financial suppbytArkema, CNRS and ESPCI is gratefully acknowledged.
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Chapitre 4

Renforcer sans perdre en module

Polyamides modifiés par d es copol ymeres triblocs ABC

Le renforcerent spectaculaire obtenu enspéersant une phaseastongre dans les
matrices seni-cristdlines se dit au détriment de la rigdité. En efiet, I'incorporation d’'une
fraction de phase olle dans une matrice plugyide dimnue d’autanson nodule élastique.
Pour palier ce probleen une technique consistedisperser non plus une phase élastem
mais des particules inorganiques rigides. davitation requise pour amrcer la déforration
plastique de la mairice est alors remplacée pardécohésion a l'inteste natrice-particule.
Toutefois, les renforceemts attts avec cette méthodw sont pas auséievés qu'avec des

particules molles et les prticules rigides forrant des agrégsudifficiles a dispers.

Dans ce chapitre, nous examns une autreaton de limiter la perte en rigidité. En
s’insprant du renforcenent par des particulere-shell ou salami cette néthode consiste a
utiliser des particules nanosttucées de copolyares a blocsontenant peu d’élastame. Le
systéne étudié est une atrice de polyande-12 dans laquelle est dispersée un copatgm
tribloc de type ABCCe copolymnere est un polystyrergpolybutadiénds-poly(méthacrylate
de néthyle) (SBM) oula sele plase nolle eg le bloc polybutadiéne qui constitue moins de
40% de la resse du fbloc. Les résultats duchapitre pécédent rmantrent ge lorsque les
conditions de ®angeage sont correctemt chosies, il est effectivemmt possible d’obtenir

des dispersions fines avec des taillepaliticules de I'ordre de 0.5a 1 um.

Les propriétés en chale ces sgtenes sontcomparés a celles gwlyamide-12 renforcé
par des prticules délastonére (EPRN). Les essais de chocl@rpy instrunenté indiquent que
des dispersions de 10 a 20% de SBM génedest renfacenents remarquables avec une
diminution négligeable du adule élastique. L'angse des courbes de ferlors de l'inpact

et des rmasures par anasg mécanique dynaique(DMA) montrert égalenent que la perte en
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module dans les systé&s etudiés est directem liée a la fraction voluingue d’élastorere et
guelle pew étre sigificativement atténée par la présence de blocs vitreux. Plus
généralerant, ces observations suggérent queffét renforcant des particules peut étre
dissocié de la fraction voluue d’élastorére etdonc de la perte engidité. La question de

la fraction minimum d’élastongére et du réle déa nanostructure sur le renforcent se pose

alors.

Cette stratégie de renforcent a pu étre gpliquée avec @& succes divers a d’autres
matrices polyande (polyanmide-6 et polyande-11). Ces réslats sont présentés dans
I'annexe A3. Une étude plus détaillée de d¢kxion de la résilience Charpy entaillé en
fonction de la temperature est égaleant reoroduite dans 'annexe A4. L’endommagarn
lors du choc et la cavitation des particubed été caractérisés par quelques observations en

microscopie électronique qui saeportées dans I'annexe A5.
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Toughening with little stiffness loss:

Polyamide filled with ABC triblock copol ymers.

Laurent Corté’, Valéry Rebizant Gilles Hochstette,
Francois Tournilhad, Ludwik Leiblet

! Matiére Mdle et Chinmie, Ecole Supdeure dePtysique Chine Indugrielle (UMR ESPCI-CNRS
7167),10 e Vauquelin 3231Paris Cedex 05, Fraa

2 CERDATO, Arkema, 27470 Serqgny, France

In sem-crystalline péymers, inportart toudhening is obtained with dispersions of
rubber particles. However, adding rubbeostoften induces a subsiial loss in elastic
modulus. In the present study, we investghow to avoid such softening by using ABC
triblock copolyners with low rubber contén A polyamde-12 natrix is toughened with
polystyreneblock-polybutadiendslock-poly(methyl methacrylate) (SB1) triblock copo-
lymers containing less than 40wt86 rubber. We coipare the mrechanical properties of such
systens to those of polyarde-12 toughened withure reactive rubber. Impact properties are
characterized by instnented Charpy testmn and post-mortemobsevations of crack
surfaces. W report that dispersns of 10-20vi% of SBM inproves rerarkably the inpact
strength, even at low tegrarature, withoutaltering the elastic odulus of the polyande
matrix. Microscopic observations suggest thhe large differences in pact strength
between pure rubber arSBM filled polyanide probably arise from difrences in particle
size and cavitation stress. Three point begdimeasurerants and dynam mechanical
analysis show that the highoalulus of polyande toughened with SBM idirectly related to
the low rubber content of the SBbbpolyner. Softening also seesrto be attenuated by the
presence of hard glassy dams of S and M acting as stiffening agents.
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Introduct ion

The impact perfomances of smii-crystalline polyners including polyamdes can be
greatly enhanced by the ingoration of rubber fille*. A strong toughening effect is
achieved wen the rubber phase fosma subncronic dispersion which is usually obtained
thanks to reactive blendifiy *°> However, this tougheningechnique often requires a
substantib concentratio in filler of the order of 10-20wt% whitc in turn, implies a
significant loss in elastic adulus. Using bldc copolyners instead of pure rubber is an
interesting way to swe this issu®>. The amount of rutdr in the fillercan be reduced by
introducing glassy blocks whilene dispersions of block copghers can still be achieved
through reactive blending. For example, Oshinskial. showed that dispersing 20% of
maleated polystyrenélock-poly(ethylene-butendpock-polystyrene triblock copolyers
yields as mch toughening as 20% of pure rubbldence, toughening can be obtained out of
block copolyners dispersions.til, most blockcopolyners used in previous works are rather
soft with about 60-70wt% of rubber. Usingobk copolyner with low rubber content, it
should be possible to achievaugh naterials exhibiting high irpact strength as well as high
modulus. In the present study, we apply thtiategy to design tough and stiff polydes
from ABC triblock copolyner dispersiongontaining less than 40wt% of rubber.

Numerous studies have showratithe elastic wdulus and impact strength of toughened
systens can be tuned separatelyn @e onehand, the overall elastic adulus of polyner
blends is a function of the blend compositiomrphology and of the elasticoauli of the

cormponents*>?

. When particles are dispesbinto a natrix as it is the case herthe overall
elastic nodulus is nainly determned by the vlume fractions and elastic oduli of both the
matrix and the iller. The sizeof the dispesion does not &ve a sgnificant efect*. On the

P42 and theoretic&f®’ studies show that ¢hrole of rubber in

other hand, experiamta
toughening of smi-crystalline poymers is nostly related tothe cavitation of the filler.
Consider a crack growgnin a semcrystallinepolymer matrix filled with rubber particles. In
front of this crack,the whole syste is generly subnitted to highdilative dresses. Since
inconpressible rubber cannot uedjo large dilatation, voids erformed in the rubber to
compensate this volum strain. As a result, hydradic pressure is relieved near the voids and
stress is redistributed im celular-like maerial. The cawuated fillers at as stress
concentrators aroundhich the natrix can debrm plastically. Eventuallyif the natrix is

sufficiently confned béween voided particles, plastic defmation extends in the whole
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material disipating a lot of inpact enagy. For given impact conditions, the immum
confinerent required to induce ductile failurstrongly depends on theatrix nature and
thernomechanical history. Hence, as longthsre is enough rubber to cavitate and ptEm
toughening, it ray not be necessy that the whole filler particle be of ruer.

Polystyrem-blockpolybutadieneslock-poly(methyl methacrylde) (SBM) triblock
copolyners are good candidates flfill the objectives é this study Rubber catent is
controlled by varying the size dfie polybutadiene (B) mdle-black relative to that of the
glassy polystyrene (S) and p@hethyl methacrylate) (M) ead-blocks. In order to reduce
significartly the anount of rubber, a symetric conposition was chosen where each block
has the sam molecular weight. In other ovds, dispersing 20wt% of this SBM filler
corresponds to an overall rubber content of aiiy%. Acid groups can sb be incorporated
into the M block to fom reactive polystyrenblockpolybutadiendslockpoly[(methyl
methacrylate)stat-(methacrylic acid)] (SB(M\)) and to obtain finer dispersidtis® The
morphologies of polyaide-12 (PA12) tougheed with SBM and functionalized SB(MA)

block copolyners are reportein separate studi®s’

In this paper, we investigate theechani@l properties of polyaide systema toughened
with SBM copolyners as compared to thos of polyannde toughened with pure reactive
rubber. Unlike polyamie/EPRmor polyamde/B(MA), polyamde/SBM is not a reactive
blend and the corresponding dispions are rather coarse.tY@mpact testing and post-
mortemobservations of broken sgples show tht SBM dispersions rearkably improve the
impact stregth of polyamde even at low teperatures. Moréanterestingly, these hig impact
performances are obtaed with no or very litie loss in elastic mdulus while bleds filled
with purereactive rubbr ae subgantidly softened. The anostruture and conposition of
block copolyner particles iscertainly deternmant for treir toughening efficiency. In
particular, dynant mechanical analysis suggedtsat hard dorans of glssy S and M blocks
could act as stiffening agenighich dtenude the sofening due to the B rubber block.

Experimental

Materials

The sencrystalline polyamide-12 (PA) natrix with M, = 25 kg/nol and |, = 2.3 was

provided by Arkera. Two impact modifiers werestudied at variousancentations rangng
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from 5 to Dwt%. The pure rubdr filler conssts of a reative poly(ethylenestat-propylene)
copolynmer (EPRm (Exxellor VA1801, Exxon) uth an ethylene/propylene ratio of 70/30 and
0.7wt% of naleic anhydride. The blockopolymer filler is a synmetric polystyrenéslock
polybutadieneslock-poly(methyl methacrylate) tritock copolyner (SBM) (Arkenma)

containing about 30wt% of residuaB Sliblock coming fromthe synthesis.

The overall corposition is 32wt% polystyren), 36wt% polybutadiene (B) and 32wt%
poly(methyl methacrylate) (M)with a nuniber average olecula weight of 94 kghol. More
details about the anphology developrnt of PA/SBM blends are given elsewh&eThe
morphological and echanical characteristics tiese systemare reported in Table 1. For
each syeem blendng was aclevedby extrudingtogether the mdifier and polyarde pellets
in a corotéing twin-scew extruder ZSK 30/41@Werner & Pfleiderer) at a rotatiospeed of

300 rpmand a terperature of 250°C.

Materials de<cription Mor phology Mechanical properties(20°C)

d.2 L a gb b Impact Flexural
Refererce Filler content " " 2 max stiffnes®  Modulus °

pm pm kd/m N

KN/m MPa

Neat PA12 Owt% - - 16r3 224r14 68r3 1283r8
1 5wt% EPRm 0.06 r 0.05 0.35r0.02 33r8 256r17 63r1 -
2 10wt% EPRm 0.09r0.04 0.13r0.02 49 r4 25414 57r2 1083 r21
3 20wt% EPRm 0.10r0.04 0.11r0.02 61r6 207 r3 44 r1 896 r 18
4 5wt% SBM 0.29r0.27 1.23r02 19r3 240r15 71r3 -
5 10wt% SBM 0.31r0.31 1.12r02 7416 264r7 70r2 1237 r 40
6 20wt% SBM 0.35r0.30 0.68r0.2 113r3 266r3 65r2 1173r7

Table 1: Morphological and mechanicacharacteristics of the blendsresented inHis study.?®
Number avemge diameter, ¢ and interparticle ligament thickness,, Lare measured by image
analysis of EM micrograph&’. Error ranges correspontb standard deviations. Impact stength, J,
maximum foce at breakFna, and impact stiffnessra measuredrom instrumented notched Charpy
impact testing® Flexural modulus is obtained frothree-point bending measureméfits

Specimen preparation

Standard tgsbarswere injeted acording to ASTM/ISO requirernts with dimensions
of 80 x 10 x 4 mm All injections were achieved on a Benfield 800DC injector in the sam
conditions of tenperature, pressure and speEdr Charpy inpact testing, notches were cut
with a CEAST Notchvis device according tceetkpecifications of IS179 given in Figwe
56a.
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Figure 56: Seandard Clarpy impact testinga. dimersions of notckd test barsh. Schemes illustrating
the instrumented device.

Morphological characterization

Filler dispesions andnanostrutures were charéeized by transission electron
microscopy (TEM) using stainedtrdthin sections. Ultrathin seons were cut witha Leica
Ultracut UCT apparatus at —100°C wighdiamond knife. Qmium tetroxide (Os@) vapor
was used to selectively stain butadiene steays toughened with SBM. In the case of EPRm,
the polyannde natrix was stained instead dhe filler with a 4% aqueous solution of
phosphotungstic acid gRO:, 12WG;). Expeiments were carried out with a @E 100CX

electron nicroscope at aacceleratia voltage of 80 kV.

Impact tes ting

Notched test bars were dried in a wam oven at 50°C for 24 hours and kept in a
desiccator por to impact testing. Impaatesponse was studied by notched Charppaict
testsusingan instrurented CEAST Resil Ipacbr ap@ratus. During the impact, ths system
measures both the tenand thedrce applied bythe test ba to the lammer as illusrated in
Figure 56b. Knowing the forcé( Wat any tine |#nergy conservation gives the speéj

and displacemnt I(t) of the hamrar at timet from the beginning of the impact as follows:
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v(t) Vg

é.’»F( Wl 6.1)

3 e

o) é&v( Wl W 6.2)

in which tre timescale origint(= 0) caresponds to the beginning of thepact, v is the
hammer speed at t =®yis the hammer mass (1.2 kg). All tets were run at rootemperatte
with a 5 J pendulunand an impact speed o¥y =2.9 nis. Each reasurerant was repeated
with at least four to five specins in orderto check the reproducibilitgf the test. For sake

of clarity, we only show here onerwe for each ygstem

Low temperature neasirenments were cared out using a non-instriemted Chapy
testing device which only easures the energlissipatioi. Before each sasurerant, the
sanples were stored in a tgrarature controlle@hanber for 30 nin for thernal equilibration.
Then, test bars were quickly resed one by om and installed on the testing apparatus. The
testing protocol was defined to ensure ttied testing temerature is welkontrolled: tte
temperature of the chaber is set abut 1°Cbelow the neasurerant temperature and tewy

Is done within a few seconddter the saple is taken out from the chamber.

Post-mortem observations

After impact testing, biken samples werecharacterized by optical and scanning electron
microscopy (SEM). Pictures were taken wittigital canera installed on a Leica Wild MZ8
binocular. SEM experients were realized at aacceleratiorvoltage of 10 kV. Prior to thes

observations, sapies were coatedith a 2 nmthick gold-palladiunmayer.

Modulus measurem ents

Three-point bending tests were realized on teivex inpad test bars according to the
specifications of ISO 178:9®ith a robotized Wick 1465 dynanometer. Flexural modulus

was neasured at a tgmaratue of 23°C and a speed of 2 nmin.

Dynamic mechanical angsis (DMA) was perforned on a DMA 2980 apparatus.
Measurerents were done in the single cantéde geonetry and under a defmation of 50
um. Sanples were ctiout from Charpy tesbas with dimensions of about 4 x 10 x 30 nim

Elastic noduli at 1 Hz frequency wereeasureds a function of mperature from-140°C to
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