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INTRODUCTION GENERALE

L'emballage demeure, depuis plusieurs décenniesyalehé dominant (~ 40%) de lindustrie de la
plasturgie francaise, et les matiéres plastiquédisags représentent une part non négligeable des
déchets ménagers. Les réglementations en termecgelage se durcissant, il est plus que jamais
nécessaire de valoriser et recycler les déchets ides emballages plastiques, en optimisant la
rentabilité économique des solutions identifiéesdes filieres mises en place. Cependant, les
gisements de déchets de matiéres plastiques saétajgment constitués de plusieurs polymeéres
difficiles a trier et incompatibles entre eux.

Parmi ces déchets, le poly(éthyléne téréphtal®E)}, constitue le matériau de référence dans le
secteur de l'embouteillage. Cependant, le PET mast l'unique constituant des produits finis
(bouteilles, flacons...) concernés. Les polyoléfirfpslyéthylene (PE), polypropylene (PP)) sont
également utilisées dans les bouchons ainsi que ldarétiquettes thermorétractables. C'est pourquoi
le recyclage des bouteilles s'accompagne d'étapgsuses de tri des matériaux. L'enjeu est donc de
pouvoir, industriellement, recycler en intégralités produits manufacturés en fin de vie et ceci a
moindre co(t.

Toutefois, le PET et les polyoléfines ont des stmas chimiques tres différentes, ce qui les rend
immiscibles et incompatibles entre eux. L'inconwdmimajeur résultant de cette incompatibilité est
que les mélanges résultants présentent des peésprigécaniques meédiocres. Le moyen le plus
fréquemment utilisé pour combler en partie ce @éfle performances est la compatibilisation qui
consiste a créer des affinités chimiques entredestituants du mélange afin de diminuer les temssio
interfaciales, améliorer I'adhésion entre les phat stabiliser la morphologie.

Si les mélanges binaires polyester/polyoléfineeat compatibilisation ont fait I'objet de nombresise
recherches, rares sont les mélanges ternaires &lgdléfines qui ont été étudiés. De plus, les
meélanges étudiés sont en général des mélangesiaenalyoléfine. Or, le cas industriel du recydag
de bouteilles d’eau en PET (corps de la boutei®®) (bouchons) et PE (étiquettes thermorétracables
nécessite d’'étudier des mélanges PET/polyoléfingerhent déséquilibrés de PET (80% a 90% en
poids) et polyoléfines (10 a 20% en poids). ER8riPET issu des filieres industrielles de recycldge
bouteilles et flacons est nécessairement issu @eepances diverses. Cette particularité imposée par
le contexte de I'étude fait également défaut dankttérature. En effet, si les polyméres issus du
recyclage sont de plus en plus étudiés, le casmddsnges a matrice PET est rarement traité. C'est
pourquoi le challenge scientifique mais aussi IHicdité majeure du présent travail sont de
développer un moyen efficace de compatibilisaties mhélanges PET/PE/PP a matrice PET recyclé en
limitant, dans la mesure du possible, le colt denise en ceuvre et des additifs éventuels afin
d’obtenir des matériaux aux propriétés intéressante

En conséquence, ce mémoire s'articulera en cinpjtcha :

Le chapitre | dressera un état de l'art des tectssgle compatibilisation des mélanges de polymeres,
en particulier des moyens utilisés pour la comjiegétiion des mélanges PET/polyoléfine, et de &eff

de la compatibilisation et de ses conséquencelesig propriétés thermomécaniques. En s’appuyant
sur cette étude bibliographique, il s’agira dedaiin choix pour la compatibilisation des mélanges

PET recyclé/PE/PP a matrice PET et de définir am jpl'action permettant I'étude des propriétés de

ces mélanges si particuliers.
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Dans le chapitre Il seront présentés les maténpalymeres et compatibilisants de base ainsi que les
différentes techniques expérimentales utilisés poener a bien les investigations sur les mélanges
PET/polyoléfines de I'étude.

by

Le chapitre Il conduira a déterminer les méthodes compatibilisation les plus efficaces des
meélanges PET/polyoléfines binaires (PET/PE et PEJ/& ternaires (PET/PE/PP) a partir d’'une
caractérisation morphologique précise.

Le chapitre IV s’attachera a étudier les proprigtécaniques des mélanges PET/polyoléfines. Ces
caractéristiques étant intimement liées aux prégsiémorphologiques (qualité de [Iinterface,
dispersion des phases et taille des domainegyalredcessaire de faire le lien entre ces deuxisspe

Il convient néanmoins de séparer les effets dedegphologie et des conditions interfaciales de ceux

éventuels de la structure cristalline. Pour cet@, analyse approfondie des cinétiques de cristadis
anisothermes avec et sans compatibilisant seramigisau chapitre V.
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ETAT DE L'ART
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CHAPITRE | - ETAT DE LART

L'emballage fait désormais partie intégrante deren@nvironnement. Il constitue le lien entre le
produit brut et le consommateur et doit répondmesiad de nombreuses exigences. Il doit non
seulement étre attractif mais également respeztarehles d’hygiene, de tracabilité et de séctoité

en restant bon marché. De plus, une fois sa fametmplie, s’en débarrasser au mieux devient un
enjeu a la fois économique et écologique.

Parmi les différents types d’emballages (plastiquapier-carton, métal, verre, bois...), les matiéres
plastiques représentent plus de la moitié desdammerciaux mondiaux et occupent le premier rang
européen des matériaux. La France, premier progluaaropéen, a mis 1,5 million de tonnes
d’emballages en matiéres plastiques sur le maroh#065. L’emballage plastique croit de 2,5% en
moyenne par an et son utilisation nécessite 12|kons de tonnes de matiéres premiéres chaque
année (figure I.1). Un tel essor génére inévitaklenun flux de déchets important, pesant lourdement
sur I'environnement. Il est donc nécessaire d'agtapes filieres de valorisation existantes en
conséguence. La directive européenne du 11 féx@@4 [DIR04] (faisant suite la directive 94/62/CE
[DIR94]), relative aux emballages et aux déchegsnijallage, fixe notamment les objectifs en matiére
de récupération. Trois exigences préalables a ¢ em place d'un emballage sur le marché ont été
définies :

- réduire le poids et le volume de 'emballage désréation,

- diminuer les teneurs en métaux lourds et en sutessattangereuses,

- offrir une valorisation en fin de vie.

1340. Indice 100 en 2000

e e e e
vere Lo »
métal -0 110
11%
plastique 1004 s : o
520 SRS T e
S2% 90/ ; o 1=
papier—gm'mn S0
24% 2000 2001720022003 2004 2005 2006
Tendance de 'emballage _— Métal
— Plastigne Velre
...... Bois . PAPpiel-carton

Figure 1.1 — Situation mondiale du marché de 'emballage [M&FO

Trois méthodes permettent de répondre a cetteaterakigence dans le cas des déchets plastiques. Le
recyclage chimiqueaussi appelé valorisation matiére premiére, stesA décomposer les chaines
macromoléculaires des polymeéres pour en faire ldesedits réactifs ou potentiellement réactifs. Selon
le procédé utilisé, la valorisation permet de réaveau monomeére de départ ou aux produits
pétrochimiques de base. kalorisation énergétiquequant a elle, consiste a incinérer les déchets av
ou sans récupération d’énergie. La plupart desémestiplastiques peuvent étre incinérés mais la
dégradation de certaines d'entre elles peut dégdegcomposeés toxiques (acide chlorhydrique dans
le cas du polychlorure de vinyle ou encore aciddqoie pour le polyamide). Enfie recyclage
mécanique (figure 1.2) consiste a refondre la matiére thegslastique pour fabriquer des produits
commercialisables. Les déchets sont lavés, brayégrectement transformés en produits finis ou en
granulés. Le recyclage mécanigue est extrémemmplesiquand les polyméres sont de méme nature.
En revanche, il devient problématique quand cewont de composition différente, puisqu'ils ne sont
généralement pas compatibles entre eux et doitentrés. Si cette technique de recyclage semble
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relativement simple, il faut néanmoins étre condcipie la composition des déchets plastiques varie
avec le temps, que la nature exacte de ces degsespuvent méconnue, et qu’ils peuvent étre @sllu
ou contenir des charges et additifs difficilememftnisables.

Tn de o -
I'habitant

Produtts fabriques Collecte @
arrosolrs, fibres de o o sélective
Distribution

rembourage, flacons
de lessives, tuhes

Consommation

o

. Centre
4 Itmlusn‘lesl de i
i _ clientes/recyclenrs
. s
Transformation’  Etape optionnelle \
en paillettes de transformation Centre de |
des pailettes @) régénération . PET PE

en granulés

= Nises
|_- ' . —ﬁ’ en balles
g PET PET FPE

cosesessmmme  fonce  clan
Elirmnation des mdésirables

(tri et prélavage)
Séparation par densité des
polymeéres

Figure 1.2- Cycle de recyclage mécanique des matieres pleestife CO08]

Dans cette étude, on s’intéressera particuliereraed dernier type de recyclage et plus précisément
au recyclage meécanique des bouteilles d’eau mméf2elles-ci sont constituées de poly(éthyléne
téréphtalate) PET (corps), de polypropyléne PP dbhoms) et de polyéthylene PE (étiquette
thermorétractable). La solution actuelle de reqelaonsiste a trier les différents constituanta et
recycler ensuite les polyméres séparément. Cependian point de vue pratique (séparation des
matériaux fastidieuse) et économique (diminutioncddt du recyclage en évitant I'étape de tri), il
peut s’avérer intéressant d’envisager le recyctiggedéchets sous forme de mélanges de polymeres.
Le probléme est alors que les polymeres sont soumeaompatibles entre eux et il en résulte des
matériaux aux propriétés mediocres, plus faibles aplles des polymeres d’origine. Le challenge est
donc d’élaborer des mélanges de polymeres PETAgdilyes compatibilisés fortement déséquilibrés
et d'obtenir des matériaux aux propriétés satiafdess.

Avant d’engager I'étude expérimentale de telle®e@ations, il est utile de rappeler la terminologie
(paragraphe 1.1) spécifique aux mélanges de polsnén particulier les notions de miscibilité et de
compatibilité, ainsi que les bases de la thermoalymae des mélanges (paragraphe 1.2). On dressera
ensuite (paragraphe 1.3) le bilan des différentyene permettant de compatibiliser les mélanges de
polyméres avec pour objectif de trouver la méthtadenieux adaptée a la compatibilisation des
meélanges PET/polyoléfine a matrice PET. Puis (pamte 1.4) on examinera l'effet de I'agent de
compatibilisation afin de comprendre les mécanisgmsvernant les propriétés morphologiques et
interfaciales des mélanges de polymeéres. Les mayenerification de la compatibilité des mélanges
de polyméres (caractérisation physico-chimique &tanique) seront également abordés (paragraphe
1.5). Enfin, les performances finales des polyméesi-cristallins (tels que le PET, le PE et le BtP)

de leurs mélanges pouvant aussi dépendre de listallanité, on s'intéressera a la cristallisatien

aux cinétiques de cristallisation (caractérisaibmodélisation) de tels mélanges (paragraphe 1.6).
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[.1. TYPOLOGIE DES MELANGES DE POLYMERES

Un mélange de polyméres est wiiscible lorsqu’il se comporte comme un systeme monophagsé d
les caractéristiques dépendent de celles des padgnae départ [SINOO, UTRO02]. Dans ce cas, la loi
des mélanges (€q. 1 et 2) est applicable pourimestaropriétés telles que le module d'Young :

C,=®,[C .+, [C, [1]
d, +P, =1 [2]

avec G, G, et G une caractéristique du mélange, du polymere Augtalymére B, respectivement,
®, et @y, la fraction volumique du polymere A et du polym@&gerespectivement. Par exemple, le
meélange polyphényléne éther/polystyréne (PPE/R3jissible.

A linverse, un mélange de polyméres estidimiscible lorsque les polymeéres constitutifs ont des
structures chimiques si différentes que I'enche@vdent des chaines est empéché. Le mélange
présente donc deux ou plusieurs phases, quellesajemet la composition et la température. C'est le
cas par exemple du mélange polyéthylene térépbtptdyamide 66 (PET/PAGG).

Toutefois, un mélange de polymeéres peut présenrsiiuation intermédiaire. On parle de mélange
partiellement miscible Il s’agit d'un mélange miscible uniguement sowstaines conditions de
températures et de concentrations. Par exempl@olgéthyléne et le polypropyléne sont deux
polyméres immiscibles, mais dans des conditiontehpérature élevée et de gradient de cisaillement
important, ces polymeres peuvent étre misciblesdans I'autre [COLO1].

Les mélanges de polyméres miscibles sont asseneateencontrés contrairement aux mélanges de
polyméres immiscibles et, en général, on cherch@®iph rendre compatible un mélange de polymeéres
immiscibles. Un mélange de polyméres estompatible lorsqu’il semble homogene
macroscopiguement. D’un point de vue industrielpdwilégiera la compatibilité a la miscibilité dan

la mesure ou il y a concordance entre les progridtematériau et le cahier des charges défini.iAins
deux polymeres immiscibles dont le mélange coraldiés propriétés satisfaisantes seront qualifiés de
polyméres compatibles.

[.2. THERMODYNAMIQUE DES MELANGES DE POLYMERES

La plupart des polymeres sont immiscibles entre enxraison de leur structure chimique trés
différente. La miscibilité de deux composés est nokon de thermodynamique [FON94]. L'état de
miscibilité d’'un mélange de polymeres est définilgnergie libre de mélange de Gibh&,, (ég. 3) :

AG, =AH, -TAS, [3]

avec AH,, la variation d’enthalpie de mélang&S, la variation d’entropie de mélange et T la
température absolue.

En pratique, on peut distinguer trois évolutionsgiladles de I'énergie libre de Gibbs en fonctioriade
composition du mélange (figure 1.3). Dans le cax\&;, est toujours positive et les constituants ne
sont jamais miscibles quelle que soit la compasitien effet, 'énergie libre étant étroitement @&
structure chimique, dans un mélange immiscible, delymeres de nature différente ont plutét
tendance a se repousser qu'a s'attirer. En revamiares le cas BAG,, est toujours négative et les
composes sont miscibles en toute proportion. Ceassgz rare, est rencontré lorsqu’il existe dare
polyméres des interactions qui rendent la disperd® I'un dans l'autre stable. Le cas C permet de
montrer que I'énergie libre négative est une comdinécessaire mais non suffisante a la miscibilité
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En effet, le mélange peut atteindre des niveaurealiie faible en se séparant en deux phases: il
s'agit de la miscibilité partielle. Le critére colepde miscibilité est donc (€q. 4) :

2
AG,, <0 et g chm >0 (AGn atteint un minimum) [4]
acD T,P
+
&y
AG,,
©
®
d
0 ® 1

Figure 1.3 — Variation de I'énergie libre de Gibbs en fonotite la fraction volumiqué de I'un des
constituants [KALO5].

Pour se rapprocher des conditions de miscibilitéguit donc minimiser I'énergie libre de Gibbs. II
existe deux voies pour y parvenir. On peut teneemubdifier la valeur de\S, représentative du
désordre. Augmenter &S revient a augmenter le désordre dans un mélamgmlgmeéres de telle
maniere que les chaines macromoléculaires se d@pgeet s'interpénetrent, tout en gardant stable la
dispersion. La seconde méthode consiste a agitestH, appelée chaleur du mélange. Dans un
meélange immiscible, I'existence d'interactions népes reflete le caractére endothermique du
processus de mélanggH,,>0). Si I'on minimiseAH, il faut diminuer les interactions répulsivesrent
les constituants du mélange, donc favoriser lesraations attractives en ajoutant notamment au
meélange des agents de couplage ou de compatiloifisat

Il existe des théories permettant de décrire lepmytement thermodynamique des mélanges binaires
de polymeéres. La plus frequemment citée est celleldry-Huggins. Elle est trées souvent utiliséerpou
expliquer les phénomeénes de dispersion dans lesnged de polymeéres. Elle s’énonce comme suit

(éq.5) :

a b

AGm = kT{(qN)a Inq)a +%Inq}b] + (Xabq)aq)b)} [5]

avecd, et @y les fractions volumiques des polymére A et polyamBr respectivement, Net N, les
degrés de polymérisation des chaines des poly(AoBt(B), x., le paramétre d’interaction entre
poly(A) et poly(B), T la température absolue ealcbnstante de Boltzmann.

Le premier terme de I'équation 5 correspond au ¢eemtropique et le second au terme enthalpique.
Le paramétre d’interactiop,, peut étre exprimé en fonction des énergies dactern des unités A et
B (éq. 6) :

1
kTX ab = €ap ~ E (Eaa + gbb) [6]
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KTyap représente la variation d’énergie,, qu'impliquerait l'interaction entre les unités AR, avec

€an I'€Nnergie d’interaction entre les unités A ettB:.g etey, les énergies d’interaction respectives des
unités A et B entre elles. En faisant I'hypothése geules les interactions de type London-Van der
Waals sont prises en compte, I'énergie d’attractiotme les unités dépend donc de la polarisatien

du potentiel d’ionisation;l(éq. 7) :

& = ljaa, [7]

Comme le potentiel d'ionisation | est identique ltpueque soit I'unité considérée, I'équation 6
devient :

=W -Jed] @

L'équation 5 peut étre modifiée (éq. 9) afin dedapparaitre un critére pratique de miscibilité :

AG = RT(q)a NG, + 2o qnbj FALP,D, (9]
v v,

a b

avec Aq,, I'énergie d’interaction entre polymére A et poBma B, \,, V, les volumes molaires des
unités constitutives A et B et R la constante desparfaits.

La contribution entropique est toujours favorabléaamiscibilité (car négative). Dans le cas des
polyméres, on peut considérer la contribution datfopie de mélange comme négligeable en raison
de la masse molaire élevée des polymerget{W, élevés). L'énergie libre dépend donc uniqguement
du terme enthalpique et, par conséquent, des atiiena entre les constituants du mélange. Pour que
poly(A) et poly(B) soient miscibles, il faut dona@A,, soit négatif (interactions attractives) ou trés
faible.

Agp €st un parametre d'interaction empirique qui dépee la température, de la pression et de la
composition du mélange. Il peut étre obtenu a pdes parametres de solubilité d’Hildebrand (éq.
10) :

_Vf

N, =
® RT

(6,-3,) [10]

avecs, etody, les parametres de solubilité de poly(A) et po)y€BV; le volume molaire de référence.

Agp est toujours positif ou nul, donc défavorable fniacibilité. Pour se rapprocher le plus possihle d
cas de miscibilité, il convient donc de minimiserparameétre d’interaction. De ce fait, il faut dee
parameétres de solubilité des constituants soiestgroches.

En résumé, la miscibilité entre deux polyméresfastrisée lorsque I'on minimise I'énergie libre de
Gibbs. Pour cela, il faut augmenter la contributemtropique en favorisant l'interpénétration des
chaines de polyméres, et diminuer le terme entinadpéen favorisant les interactions attractives.e Un
solution pour se rapprocher de ces conditions stsi mélanger les constituants sous cisaillement
élevé et a compatibiliser les mélanges de polymérasscibles.
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[.3. COMPATIBILISATION DES MELANGES HETEROGENES DE
POLYMERES

Les mélanges hétérogénes sont des mélanges degpes/immiscibles, généralement incompatibles
entre eux pour des raisons thermodynamiques. Gténsgs sont constitués d’'une phase majoritaire,
la matrice, au sein de laquelle se trouvent lesulesdde la ou des phase(s) dispersée(s). La mise en
ceuvre de tels mélanges de polyméres donne don@ ldes systemes multiphasés aux propriétés
mécaniques meédiocres dépendantes des propriétédaix de chaque constituant, et également de la
morphologie. Cette derniere résulte de la compétitentre les phénomenes de division et de
coalescence de gouttes de la phase dispersée.

Les mécanismes diivision de goutteont été étudiés par Taylor [TAY32, TAY34] sur dagdes
newtoniens dans un champ de cisaillement simple.déformation D de la goutte peut étre
caractérisée par deux parameétres : le nombre deMV@h (rapport de la contrainte de cisaillement
tendant & déformer la goutte et de la contrairterfaciale tendant a la ramener a sa forme injtietle
le rapport de viscosité p (éq. 11) :

5 = n yR{lQp +16} 1]

o |16p+16

ou nm, est la viscosité de la matricgile taux de cisaillement, R le rayon de la gouftéa tension

interfaciale et p le rapport de viscosité de lagehdisperséey sur celle de la matricg,. La
déformation d’une goutte est donc favorisée paiaur de cisaillement et un rayon de goutte éleveés e
un rapport de viscosité et une tension interfadeildes.

Le nombre de Weber critiqgue M& partir duquel la goutte éclate a été défini eérpgntalement par
Taylor (éq. 12) tel que :

w_ =T VR [12]

ec

g

Une goutte se déformera en ellipsoide puis en &itgravant de se rompre en gouttelettes plus petites

Si y > j/c, taux de cisaillement critique ou RzRayon critique de la goutte.

Par définition, lephénomene de coalescencerrespond a la réunion de deux substances idestiq
dispersées. Les petites gouttelettes fusionnent efles progressivement jusqu’a former une seule e
méme grande goutte traduisant la séparation fieatee les deux substances (figure 1.4). Dans les
mélanges de polyméres incompatibles, la coalescefstdte de la collision de deux nodules. Elle
apparait lorsque la concentration de la phase itaiver augmente et que les collisions entre les
domaines dispersés ne peuvent plus étre négligetsffet est favorisé par des taux de cisaillement
faibles, des temps de séjour importants, une distantre particules faible et des tensions intefes
élevées [LEP97].
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Figure 1.4 - lllustration du phénoméne de coalescence (d'd@e4.01]).

La morphologie des mélanges influence fortementl@uopriétés, c'est pourquoi il est nécessaire de
la maitriser. Ceci est possible en contrdlant madesnent les paramétres de mise en ceuvre, mais auss
et surtout en compatibilisant ces mélanges imnmiisgib

La compatibilisation des polymeres vise plusieungeatifs [UTR02] : la diminution de la tension
interfaciale dans le but d’améliorer la dispersiarstabilisation de la morphologie afin de limigem
évolution au cours des diverses étapes de tranafimmultérieures du matériau et 'augmentation de
'adhésion entre les phases pour favoriser le teainde contraintes entre elles et ainsi améliteer
propriétés mécaniques du matériau. Pour y parvimsirméthodes de compatibilisation des mélanges
de polyméres sont nombreuses et peuvent se desfisdeux grands groupetes méthodes physico-
chimiques(ajout d’un copolymeére et extrusion réactivelestméthodes mécano-physiquestrasons

et Solid State Shear Pulverization).

1.3.1. Méthodes physico-chimiques

1.3.1.1. Compatibilisation par ajout d’un copolymere

La compatibilisation par ajout d’'un copolymére detesa ajouter un agent (copolymére appelé agent
de compatibilisation) présentant des affinités duat et/ou I'autre des constituants du mélange de
polyméres. Cette compatibilisation ne résulte pasedréaction chimique mais repose plutdt sur un
phénoméne de transitivité [CHI96]. Le copolymérec@npatible avec les polyméres A et B joue le
réle de connecteur moléculaire grace a I'enchenétre des chaines de part et d’autre de l'interface
entre les deux polyméres [HU98]. Son mode d’actisintrés souvent comparé a celui des tensioactifs
dans les mélanges eau-huile (figure 1.5). Le capéhg vient se positionner a linterface entre les
deux phases de maniére a interagir avec les amstst du mélange. Cependant, dans le cas des
mélanges de polymeres, la diffusion du copolymdiiaterface est beaucoup moins facile et nécessite
plus de temps que pour une interface liquide/ligued raison de la réduction de la mobilité dans les
polyméres fondus.
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Bloc A Bloc B

Poly B

Figure 1.5 — Analogie entre un tensioactif et un copolymeae@n tant que compatibilisant entre
deux polymeres [COLO1].

Ces copolyméres sont typiqguement des copolymeres lolu type SEBS (styréne-éthylene/butylene-
styréne) ou EPDM (éthylene-propyléne-diéne). Lajhei ce type de compatibilisant est idéal pour la
compatibilisation des mélanges de polyméres neépast pas de groupement fonctionnel car les
interactions entre polymeéres se trouvent favorifidég\94].

L'efficacité du copolymere dépend principalementsdenature chimique, de son taux d’incorporation
et de sa masse molaire.

Ainsi, l'effet du compatibilisant difféere en fonoti de sonarchitecture (copolymére bloc, greffé,
étoilé ou statistique) car l'organisation a lirftere est différente selon les cas (figure 1.6)all

fréequemment été démontré que les copolymeéres blmusplus efficaces que les copolyméres greffés
et statistiques [RIE75].

Poly & Poly A
greffé dibloc triblac
E mterface statistique \g % J;

i

Py B W

OOy Bloc A Q0@ BlocB Poly B

inteiface

Figure 1.6 — Position des copolyméres greffé, dibloc, trildbstatistique a I'interface des deux
polyméres a compatibiliser [KON98].

Les copolyméres greffés présentent deux partiematare chimique différente. En général, le
copolymere greffé est choisi de maniere a ce quehkgine principale et les greffons soient
compatibles avec les polyméres A et B, respectimtmee copolymere greffé se positionne
précisément au niveau de l'interface entre les giases polymeres (figure 1.6). Les copolyméres
étoilés, dont la structure est comparable a ceteabpolymeéres greffés, permettent de compatibilise

les mélanges selon les mémes mécanismes.

Les copolyméres blocs sont également utilisés cormomepatibilisants non réactifs. lls sont plus
efficaces que les copolymeres greffés car leucttre linéaire est plus souple et leur permettindi a
d’adopter des orientations et des configuratiorgfépentielles. Si I'on compare I'efficacité entre u
copolymere dibloc et un copolymére tribloc, on t¢atesque ce dernier donne de meilleures propriétés
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mécaniques et stabilise mieux la morphologie, raaissi que le copolymere dibloc est plus efficace
sur la dispersion de la phase minoritaire [YANSGgci peut résulter de la différence d'ancrage des
deux types de copolymeres a l'interface (figurg 1.6

Les copolymeres statistiques sont un autre typeomepatibilisant non réactif utilisé, mais moins
efficaces que ceux précités. De nombreuses étuatesomparé I'effet des copolymeres blocs et
statistiques. Il en résulte que leur efficacité identique vis-a-vis des propriétés mécaniques mais
différente d’un point de vue morphologique [MAJQEES7]. Le copolymeére bloc stabilise mieux la
morphologie et améliore la dispersion, notammernt fatts taux de compatibilisant car il s’organise
en monocouche (figure 1.6). En revanche, les mackécnles de copolymére statistique se
positionnent de maniére désordonnée (figure I occasionne un épaississement de la couche de
copolymere a linterface en particulier aux foréax de copolymére.En théorie, il suffit d’ajouter
guelgues pourcents de copolymére pour compatibilisemélange de polymeres et diminuer la taille
des nodules de la phase dispersée. Cependantérienpe montre que la taille des particules de la
phase dispersée a tendance a diminuer quaadiede copolymeraugmente [MAC96]. Toutefoais, il
faut étre vigilant afin de ne pas atteindre la emiation de saturation, aussi appelée concentratio
micellaire critique (CMC) au dela de laquelle lepatymére ne se positionne plus uniqguement a
l'interface mais aussi aléatoirement, sous formendzlles, dans I'une ou l'autre des phases (&gur
1.7).

Poly B

Figure 1.7 — lllustration du phénomene de concentration migelleritique [CHI96]

Enfin, Cigana et al. [CIG96] ont constaté, sur deilanges PS/EPDM, que la concentration de
copolymere bloc nécessaire pour atteindre la taill@male de phase dispersée diminue lorsque la
masse molairedu copolymére augmente. En revanche, cette taillimale semble étre indépendante

de la longueur du copolymére. De plus, la morphelaly mélange est d’autant plus stable que la
masse molaire du copolymere est élevée. Ceci pexjplisiuer par le meilleur ancrage des longues
branches dans chacune des phases par enchevétrédegeindant, plus la masse molaire du

compatibilisant est élevée, plus la concentratigradir de laquelle des micelles peuvent se former
diminue, et plus les copolymeres sont de masseimabevée, plus leur cinétiqgue de diffusion vers

l'interface est lente.

[.3.1.2. Extrusion réactive

Une autre solution consiste a utiliser des copobtgsiéconstitués de polymeres (essentiellement des
polyoléfines) porteurs de fonctions réactives. Ldesla mise en ceuvre a chaud du mélange de
polymeres, ces fonctions réactives réagissent eegaines fonctions chimiques portées par l'un des
composants du mélange. On synthétise alors, dinecte lors de I'étape de mise en oeuvre, un
copolymere qui agira comme compatibilisant [XAN9ZH].s’agit du procédé nommé extrusion
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réactive, qui a été appliqué a des mélanges admpelyoléfines et de polyesters ou de polyamides
[DED98, PIE99, MAJ0O0, PAZO0Q]. On citera comme exéaples copolyméres a base de
polypropyléne et d’anhydride maléique (PP-g-MA),les copolyméres a base de polyéthylene et de
méthacrylate de glycidyle (PE-g-GMA).

Le principe général de cette compatibilisationsésiple. En effet, pour compatibiliser un mélange de
polyméres A et B (figure 1.8), on modifie quelque®lécules de B par greffage de groupements
fonctionnels (anhydride maléique, par exemple)stjae I'on mélange A, B et B modifié, ce dernier
vient se greffer, par réaction chimique, sur leypare A.

Poly A

groupement fonctionnel

N~

L chaine de
polymere B
modifié

Poly B

Figure 1.8 — lllustration de la compatibilisation de mélangespolymeres par un copolymeére porteur
de fonctions réactives [CHI96].

La majorité des polyméres modifiés par la compligidion réactive possedent des groupements
terminaux nucléophiles, tels que les fonctions exidcarboxyliques, anhydrides, amines ou
hydroxyles. Ces groupements forment des liaisonalentes avec les groupements électrophiles tels
que les époxydes, oxalines, isocyanates, carbat#isni.portés par les copolymeres (figure 1.9).

Le processus d’extrusion réactive permet d’obtdag macromolécules d’architecture variée, induites
par le type de réaction mise en jeu et par la jposdes fonctions réactives sur les macromolécules
impliguées dans la compatibilisation. Les cing tiéas de bases susceptibles de se produire Ides de
mise en ceuvre par extrusion sont [UTR02] :
- redistribution ou coupures de chaines, conduisdat farmation de copolymeres blocs ou
statistiques,
- réaction d’'un groupement terminal du polymere Awguigroupement pendant du polymére B
conduisant a la formation de copolymeres greffés,
- réaction d’'un groupement terminal du polymere Awugroupement terminal du polymére B
conduisant a la formation de copolyméres blocs,
- réticulation covalente générant des copolymereffégreu des réseaux,
- formation de liaisons ioniques, conduisant & dg®lgmnéeres blocs, greffés ou réticulés.
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Figure 1.9 — Exemples de réactions chimiques utilisées dapsdcessus d’extrusion réactive
[XAN91].

Le copolymére compatibilisant peut étre un prodoihmercial mais il est également possible de le
synthétiser en laboratoire par extrusion réactReur obtenir des polymeres porteurs de fonctions
réactives, il convient de greffer, par voie radid@, sur la polyoléfine, des groupements fonctsn

Le processus implique l'utilisation des composéssitis [MOA99] :

- une polyoléfine : le polyéthyléne ou le polypromde

- un amorceur radicalaire, généralement un peroxpdeoxyde de dicumyle, par exemple),
composé possedant une liaison O-O dont la ruptarelwt & la formation des radicaux
alkoxyles correspondants,

- un monomeére ou macromonomere : dans le cas desgeélgolyoléfines/polyesters, les
monomeéres ou macromonomeres utilisés pour la famudlisation des polyoléfines sont
principalement I'anhydride maléique (MA), le méthdate de glycidyle (GMA), ou encore
'acide acryliqgue (AA).En effet, les polyoléfines susceptibles de réagicdes groupements
terminaux des polyesters sont les copolymeres égePP-g-MA, PP-g-GMA, PP-g-
ester/acide acrylique, PP-g-oxazoline, éthylen&bbA, éthyléne-co-ester/acide acrylique.
Les fonctions époxy de ces copolyméres réagisseat #&s groupements acides des
polyesters.

Ces composés sont ensuite introduits dans l'exisgdeLe greffage s'effectue par un processus
d'extrusion réactive (la réaction se produit aun seéme de l'extrudeuse, dans le mélange de
polymeres fondus). En prenant comme exemple |dagrefde I'anhydride maléique sur du PP ou du
PE [MOA99 SHI01, PAZ00], cette fonctionnalisatiee déroule en plusieurs étapes (figure 1.10) :
alimentation de l'extrudeuse avec les polyoléfines,

- fusion de ces polyméres,

- introduction de I'amorceur radicalaire (ici un pgrde en solution),

- introduction du monomere (MA ici),

- réaction dans la zone pressurisée,
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- mélange des composeés,
- dégazage,
- compression pour évacuer le produit au travers diédre.

/]\_/]\_/L‘u /l\/]\./l\.J
PP pur
PPgMA
ou - on
' monomeére '
EEipux anhydride maléique PEgMA
+
RO.0R
amorceur radicalaire
peroxyde

dégazage
exceés de réactf

S

obtention des
copolvmeres greffés

Figure 1.10- llustration du greffage par extrusion réactide I'anhydride maléique sur des
polyoléfines [COLO1].

Les polyoléfines porteuses de groupements fonatisnipeuvent étre ensuite utilisées pour la
compatibilisationin-situ de mélanges de polyméres. Pour illustrer le prandg la compatibilisation
réactive, on peut s’appuyer sur I'exemple de coibjiaation in-situ d’'un mélange PET/PE par I'E-
GMA exposé ci-apres (figure 1.11). Le premier fldex matiére, constitué du mélange HDPE/E-GMA,
est introduit dans I'extrudeuse. L’'éthyléne du E-&Non polaire, est miscible avec le HDPE alors
que la partie méthacrylate de glycidyle est imnbigciavec le HDPE. Les molécules de E-GMA
s'orientent donc préférentiellement en surface dDPH, laissant pendantes les chaines de
méthacrylate de glycidyle. Les granulés de PETstiturant le second flux de matiére, sont ensuite
ajoutés au meélange précédent au niveau de la deexa®ne d’alimentation de I'extrudeuse. Les
chaines pendantes du E-GMA réagissent alors aseometions terminales du PET, compatibilisant
ainsi le mélange PET/HDPE.

o ;
°S° -l -
OOOO AT

O —
Og 8 @] Eixtrusion-granulation Réaction du

] o = PET et du E-GMA
O] a linterface

Ter fiwe de matidre

‘ @ E-GMA (7 granulés de PE & granulés de E-GMA (3 granulés de PET ‘

Figure 1.11 - lllustration de la réaction de compatibilisatioma’'mélange HDPE/PET par du E-GMA
[DAGY4].
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1.3.2. Méthodes mécano-physiques
La deuxiéme famille de méthodes de compatibilisatist de type mécano-physique.

Pour compatibiliser un mélange de polymeéres imrissj on peut avoir recours aukrasons de
forte intensité Les gammes de fréquence et de puissance soetctiwgment [18-20 kHz et 1,5-3,5
kw]. Cette méthode permet de formarssitu, sans utiliser d’autre composé (sans compatibifjsa
des copolyméres a partir des homopolyméres coastitle mélange. Le mouvement rapide des
molécules ainsi que leffet des ondes de choc g®enengendrent, en effet, un fort
cisaillement provoquant ainsi I'étirement, puis tapture des chaines [PRI95]. Ceci conduit
généralement a la formation de macroradicaux @dut2). Les radicaux ainsi formés peuvent se
recombiner pour former des copolyméres blocs oudféyelSAO02]. Le traitement aux ultrasons
améliore les interactions moléculaires et permatrder des liaisons chimiques entre les polymeues d
mélange par la formation de copolymeére in-situcbpolymeére se place a l'interface est réduit dansi
tension interfaciale. De plus, I'adhésion entredel/méres se trouve nettement améliorée [FENO4],

[ISA02].
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) Y (¥ = Y i .
N . vie WiE Me | !
S . [si_i. Si 1 ° si M s
T r. 1 ""-'-"JI '\-»—-'-f""\-..._l..f':"'\- |-\-_.:I|__}-L
1 _ ] ! b . ]| - | a2l | ol =
Ph Ph  Ph Ph ° Me © Me ™ Me : Me : Me 2
Ph o Ph " Ph T PR ME
!
. ;'. LHrasoung
\ F
_" ;-:'r: i"h
- | Me | Mo
o e " o S : |
o+ '\-\.i_ ‘__. In & | '\-,,Lc.-- ""-xl:.,.-"‘_lr;‘_
Ph Ph Me i Me
s, I Fh *h
gy /’f
A
o
= Ph
Me | he
o o
=1 N - | 4 -~
e - ;_-»,".' - \'"-u.. - i "+

.
|
Ph Ph

Figure 1.12- Mécanisme de compatibilisation par ondes ultrasssd’'un mélange PS (80% en
poids)/poly(methyl phenyl silane)(20% en poids) [¢5}

Récemment, une amélioration de la compatibilisapan cette méthode a été constatée pour les
mélanges thermoplastiques / élastomeres (PP/EPDINE(QS, FENO3, FENO4, OHO03, ISAQ2]) et
thermoplastiques / thermoplastiques (PS/LDPE [RY|404# C/ABS [KIMO3]).

Cette méthode de compatibilisation peut étre mis@auvre en solution dans le toluéne (utilisation
d'un bain a ultrasons) [PRI95] ou a I'état fondtili@ation d’'un malaxeur, auquel cas le dispositif
ultrasons est attaché a celui-ci [KIM03, RYUO4] tuplus frequemment, utilisation d’'une extrudeuse
mono-vis équipée du dispositif a ultrasons au nivdmla filiere).

Une autre méthode, appelBelid-State Shear Pulverization {B) ou pulvérisation par cisaillement &
I'état solide, consiste a mélanger des polyméréétat solide par un procédé qui n'altere pas leur
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structure moléculaire tout en permettant la saisdies chaines afin de rendre possible la formakion
radicaux polymeéres. Les réactions de couplage sleackcaux aux interfaces du mélange conduisent a
la formationin-situ de copolyméres blocs et, par conséquent, a la anisation du mélange.
L'ajout de compatibilisant n'est donc pas obligatoent nécessaire. Le produit final se présente sou
la forme d'une poudre homogeéne.

En pratique, les composés, a I'état solide, sultistes contraintes de cisaillement et de compnessio
qgui engendrent la rupture des chaines des homopodgninitiaux, permettant ainsi la formation de
radicaux qui, en se recombinant, forment les caopéhgs. L'utilisation de cette méthode permet de
surmonter les limitations cinétiques (diffusion @epolymeéres blocs a l'interface lors de la fusien)
thermodynamiques (a I'état fondu, on constate cuecdncentration micellaire critique des
copolymeres blocs est trés faible) qui réduisesffidacité du mélange a I'état fondu pour la
compatibilisation des polyméres [KHA99, FUR99]. €eméthode a été utilisée par certains auteurs
[TAOO5] pour compatibiliser des mélanges PS/HDPPprésence de SEBS.

1.3.3. Méthodes de compatibilisation des mélange€P/polyoléfines

Les mélanges polyester/polyoléfines ont fait I'dljetudes poussées avec pour objectif le recyclage
des matieres plastiques. En effet, le PET et lgof@ines (PEhd, PEbd, PEbdI, PP...) sont largement
utilisés dans le secteur de I'emballage. L'obtantatle mélanges PET/polyoléfines présentant de
bonnes propriétés serait un moyen efficace de igaklwn de ces polymeres. Cependant, les
polyoléfines sont naturellement incompatibles alex polyesters car elles ne possedent pas de
groupements susceptibles de réagir avec les gramsnerminaux (hydroxyles ou carboxyles) des
polyesters. En effet, les polyoléfines, composéetusivement de chaines hydrocarbonées saturées,
ne possedent pas de fonction réactive. Il entetslels mélanges possédant des propriétés mécaniques
médiocres.

Torres [TOR99], a étudié les mélanges HDPE/PET cmmpatibilisés en faisant varier le taux de
PET dans le mélange. Un mélange HDPE/PET 60/40 rasepte pas de seuil d’écoulement.
L'allongement a la rupture est faible et la ruptdie matériau se produit en fin de zone élastique
(figure 1.13).

o{N/mm?2)

60PEhQ/ADPET
e
E I i1
) \___
PEhd
10 / e ———— : - -/‘, \
0 /4 & (%)
T 10 20 3 40 & 100 150 7’ 400

Figure 1.13 - Courbe de contraintes-déformations du PET, du HB{REu mélange HDPE/PET (60/40
en poids) [TOR99]

Le comportement au choc et I'allongement a la ngple ces mélanges sont caractéristiques des
mélanges incompatibles et peuvent étre attribuéd'aldsence d'adhésion interfaciale. Une chute

importante par rapport aux propriétés des polymeres est observée. Celle-ci augmente avec la
teneur en PET et devient plus importante pour lIékanges proches de linversion de phase. Pour
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améliorer ces propriétés, il est donc nécessairgédaire la tension interfaciale et d’améliorer
I'adhésion entre la phase dispersée et la matrideoeivant un moyen efficace de compatibiliser les
matériaux. L’objectif est donc de trouver des 8ohs pour leur compatibilisation afin d’améliorer

leur propriétés.

On peut avoir recours a la méthode ltigout d’'un copolymere On retiendra principalement
l'utilisation du SEBS et 'EPDM [BAR84]. Le SEBS dliore les propriétés d’allongement a la
rupture et de résistance au choc des mélanges HIBFEIl posséde une séquence centrale composée
d’'oléfines qui le rend compatible avec le HDPE.cBmpatibilité avec le PET est plus modeste car
elle provient uniquement du caractere aromatique ldecs styréniques, proches des groupements
aromatiques du PET. L’EPDM, méme présent a fortewcentration dans les mélanges
polyoléfine/polyester (20% en poids [BAR84]), a pdeffet sur les propriétés mécaniques car il
possede uniquement des affinités avec les poly@gfiAussi cette méthode est-elle peu utilisée pour
la compatibilisation de mélanges polyoléfine/potgespour des raisons économiques car elle
nécessite, pour étre efficace, I'ajout d’'une graguiantité de copolymére (jusqu’a quelques dizame d
pourcents en poids).

Toutefois, la technique la plus utilisée pour lanpatibilisation des mélanges PET/polyoléfines est
I'extrusion réactive Le but est de trouver un groupement fonctionraglable de réagir avec les
fonctions terminales (acide carboxylique et alcahl) PET. Les plus utilisés sont des polyoléfines
greffés anhydride maléique (PP-g-MA, PE-g-MA, LLDBEMA), mais I'emploi de copolymeres
dibloc ou tribloc comprenant des fonctions méthiatey de glycidyle (E-GMA, E/AE/GMA,
E/MA/GMA) est de plus en plus fréquent. Il est @gaént possible de synthétiser des copolymeres au
laboratoire afin d’obtenir le compatibilisant adaquOn peut citer, par exemple, I'utilisation de
dérivés de copolymeres PP greffés anhydride maéjgANOQ] ('amide N,N-dihydroxyéthyl
monomaléique, le monomaléate octodécyl, le monat&lé-(N,N-dihydroxyéthylamino)éthyl)
préparés par extrusion réactive dans un mélangeéRFPFEToltelli et al. [COLO5] ont, quant a eux,
modifié un copolymeére bloc styréne-butadiéne-stgr€EBS) afin de I'utiliser comme précurseur de
compatibilisation dans les mélanges PET/PE. Pougice, ils ont fonctionnalisé le SEBS avec du
maléate de diéthyle (DEM), puis I'ont ajouté au amgle PET/VLDPE, en présence d’'un catalyseur (
Ti(OBu),) de transestérification, afin d’obtenir, lors dwgedé d’extrusion réactive, la formation du
copolymere greffé correspondant. Pour obtenir unpadibilisant encore plus réactif, ces auteurs ont
également modifié le SEBS par le méthacrylate 2-dwyle.

Dans la littérature, il existe diverses études amaives permettant de mettre en évidence l'effi€ac
des compatibilisants pour la compatibilisation dedanges PET/polyoléfines. Des auteurs [SUN96,
VAI96] ont notamment compatibilisén-situ, des mélanges PP/PBT a matrice PP par extrusion
réactive en une étape. Il s’agit de fonctionnalisePP avec un monomere portant le groupement
fonctionnel souhaité et de faire réagir ce PP fonoklisé avec le PBT durant une seule étape
d’extrusion. Trois monomeres potentiellement adi8IN96] sur les groupements carboxyle et/ou
hydroxyle du PBT, un acide acrylique (AA), un anhgd maléique (MA) et un méthacrylate de
glycidyle (GMA), sont greffés sur le PP par vosdicalaire. Cette réaction est amorcée par un
peroxyde (1,3-bis(tert-butylperoxyisopropyl)ben2endne étude comparative en termes de propriétés
mécaniques démontre que le monomere le plus effieat le GMA. L'optimisation des paramétres
chimiques (concentration initiale en GMA et en pgde) et des conditions de process (addition
séquentielle des matériaux, dévolatilisation du GMsiduel) permet d’obtenir des mélanges avec une
résistance au choc nettement améliorée ainsi qallomgement a la rupture 16 a 20 fois plus
important que celui des mélanges non compatibilisés

D’autres auteurs [LIU92, LIU93] ont comparé I'etiicité de différents groupements fonctionnels pour
la compatibilisation réactive de mélanges de polgni®P/élastomeéres :

- méthacrylate de glycidyle (GMA),

- méthacrylate 2-hydroxyéthyle (HEMA),

- méthacrylate 2-hydroxypropyle (HPMA),

- méthacrylate t-butylaminoéthyle (TBREMA),
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- méthacrylate diméthylaminoéthyle (DMAEMA)
- isopropenyl-2-oxazoline (IPO).

Ces composés ont ensuite été greffés sur des htynwres de PP. Les agents de compatibilisation
ainsi formés ont été testés en termes d’amélioratis propriétés a I'impact et de morphologie sur
des mélanges PP/caoutchouc naturel (PP/NBR 80/20effopoids)). Il en ressort que les
compatibilisants les plus efficaces sont les IPGGMA. lIs permettent d’'atteindre des énergies a
I'impact dix fois supérieures a celles des mélangescompatibilisés et de passer d’'un comportement
fragile & un comportement ductile avec de faiblescentrations en compatibilisant. La taille des
nodules de la phase dispersée de NBR diminue larsqaugmente la concentration en
compatibilisant (25% en poids de GMA). L'utilisaticdes autres composés ne provoque pas de
différences morphologiques notables.

Kalfoglou et Skafidas [KAL95bnt, quant & eux, testé quatre compatibilisants pompatibiliser des
mélanges PET/HDPE & matrice PET :
- copolymére d’'éthyléne-méthacrylate de glycidyleGEA),
- terpolymere d’'éthylene-acrylate d’éthyle-méthadeyide glycidyle (E/AE/GMA),
- copolymére styréne-éthylene/butylene-styréne geefféydride maléique (SEBS-g-MA)
- copolymére éthyléne-acrylate de méthyle modifié ¢s groupements anhydride maléique
(E/MeA-g-MA).

Il en résulte une meilleure compatibilisation aves groupements porteurs de fonctions époxydes
(GMA) car celles-ci peuvent réagir avec les fonwiterminales (hydroxyles ou carboxyles) du PET.

Enfin, les travaux réalisés par Lambla [LAM94] centant la compatibilisation des mélanges PP/PBT
a matrice PP sont en accord avec les précéderstdohetions carboxyle ou anhydride cyclique ont la
capacité de réagir avec la fonction alcool primaiteée en bout de chaine des polyesters, alorlaque
fonction époxyde est susceptible de réagir avec desix fonctions terminales. Ainsi, un
poly(propyléne) greffé anhydride maléique ou adcdeylique est insuffisant pour compatibiliser les
mélanges PP/PBT contrairement & un poly(propylgrefjé méthacrylate de glycidyle.

En conclusion, la compatibilisation des mélangespdlymeéres a pour objectifs de stabiliser la
morphologie (en évitant notamment les phénomenescaddescence), de diminuer la tension
interfaciale entre les phases et d'augmenter I'sidhé interfaciale. Deux grandes voies de
compatibilisation permettent d’y parvenir : les haites physico-chimiques (ajout d’'un copolymére et
extrusion réactive) et les méthodes mécano-physiquiisation des ultrasons de forte intensité et
technique %). Toutefois, pour compatibiliser les mélanges pddyméres PET/polyoléfines, la
premiere voie est privilégiée avec notamment la paAtiilisation par extrusion réactive.
Généralement, les copolyméres a base de polyol@fieet PP) porteurs de fonctions anhydride
maléigue ou méthacrylate de glycidyle sont chasigaison de la bonne réactivité de ces fonctions
avec les groupements terminaux du PET. Cependarés sétudes sur la compatibilisation des
mélanges binaires PET/polyoléfine a matrice pofymdésont trés nombreuses, rares sont les travaux
consacrés aux mélanges binaires et ternaires Plgdlgfine a matrice PET. Travailler sur de tels
meélanges présente donc une originalité certaineis rsascite néanmoins des interrogations,
notamment sur la conduite des investigations. Ciesirquoi dans les paragraphes suivants, les
moyens de mettre en évidence la compatibilisattoses effets sur les propriétés thermomécaniques
des mélanges de polyméres seront étudiés.
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I.4. EFFET DE LA COMPATIBILISATION DES MELANGES DE
POLYMERES

1.4.1. Relation entre compatibilisation, tension iterfaciale et
morphologie

L’agent de compatibilisation joue le rble de sutdat en se positionnant a l'interface et provoque
ainsi une diminution de la tension interfaciale.sDauteurs [SOUO2a] se sont intéressés a ce
phénoméne en étudiant I'évolution, sur des mélamfFsIDPE, de la tension interfaciale entre le

polymére constituant la phase dispersée et la eeatmh fonction du taux de compatibilisant (figure

[.14). lls montrent une forte diminution de la tems interfaciale pour des taux élevés en

compatibilisant.

w
1

tenzion interfaciale (mi/m)

taux de compatibilisant (% en pds)

Figure 1.14 - Tension interfaciale entre le PP et le HDPE enction du taux de
compatibilisant EPDM, EVA ou SEBS pour des mélanB®/HDPE 80/20 (% en poids)
[SOUO02a].

Pang et al. [PANOO] ont étudié l'influence de lanpatibilisation des mélanges PP/PET ( 80/20 % en
poids) sur leur morphologie. Sans compatibiliséatmeélange présente une morphologie grossiére,
constituée de nodules de PET de forme et de tadke irréguliéres. L'addition de compatibilisants
conduit & un mélange a la structure plus régulielamiformité de la forme des nodules peut étre
attribuée a la diminution de la coalescence duea asthbilisation stérique provoquée par le
compatibilisant. La diminution observée de la ¢éadles nodules de PET est attribuée a la diminution
de la tension interfaciale. Les réactions de ggeffantre le PET et le PP sous l'effet du compistatnit
créent en effet des copolymeres qui s'accumulenireerfaces, réduisant ainsi la tension interfiaécia
Cette tendance a la diminution de la taille desufex] de la phase dispersée en présence de
compatibilisant a également été notée par Fortetrgl. [FORO00]. Souza et Demarquette [SOU024a],
[SOUO02b] ont étudié l'influence de la tension ifdeiale et de la suppression de la coalescenda sur
morphologie des mélanges PP/HDPE compatibilisesdht parvenus, par le calcul, a établir le lien
entre ces trois paramétres (éq. 13). La réductiola daille des particules s'exprime comme la somme
de la réduction de la tension interfaciale et detaction de la coalescence.

TRR=yR+CR [13]

avec, CR,laréduction de coalescence

yR, la réduction de la tension interfaciale (calcuéégpartir des tensions de surfaces des
mélanges avec et sans compatibilisant)

TRR, la réduction totale de la taille des particuleasldalée a partir du volume moyen des
particules de la phase dispersée des mélangegasans compatibilisant)
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Le tableau I.1 précise les valeurs de chacun depaemmetres pour les mélanges PP/HDPE 80/20
compatibilisés avec trois compatibilisants diffésen

Tableau I.1 - Réduction totale de la taille des particuleduction de la tension interfaciale
et réduction de la coalescence pour les mélangéfTFE= 80/20 compatibilisés [SOU2a].

compatibilisant TRR (%) yR (%) CR (%)
EPDM 41 31 10
EVA 33 24 9
SEBS 35 27 8

© 2010 Tous droits réservés.

La tension interfaciale entraine donc la diminutoha la coalescence et par suite de la taille des
nodules de la phase dispersée. C'est un paramétpenmettant de décrire I'état thermodynamique
ainsi que la structure de linterface. Aussi, lanmaissance de la tension interfaciale entre les
constituants d’'un mélange rend possible I'optimisaties taux d’incorporation des compatibilisants
et, par conséquent, I'optimisation des propriéigaléds du mélange [DEM03b, MAC01, GRA92,
S0OU02a, SOU02b].

Cependant, si les techniques de mesures de teinséofaciale entre deux liquides sont nombreuses,
seul un nombre limité d'entre elles peut étre ap@i aux polymeres fondus du fait de leur forte

viscosité. On retiendra principalement les méthodieda goutte pendante et de la goutte sessile
(méthodes statiques) et les méthodes de la fibseaote et de la rétraction de la fibre incluse
(méthodes dynamiques). Néanmoins d’autres métha@ledoppées récemment permettent de faire le
lien entre les propriétés viscoélastiques des rgékmde polymeres immiscibles et la tension

interfaciale entre les phases en présence via aeeles rhéologiques [DEMO03a]. Il importe par

conséquent de faire le bilan des différentes méhopuis de les comparer avec l'objectif de

déterminer la technique la plus appropriée podudlié des mélanges PET/polyoléfines.

[.4.2. Méthodes de mesure de la tension interfaciale

1.4.2.1. Méthodes statistiques

La méthode de la goutte pendanti® plus utilisée pour mesurer la tension integhcientre deux
polyméres, consiste a déterminer le profil d'une goutte dignide suspendue dans un liquide moins
dense, a I'équilibre mécanique. La tension intéafacentre les deux liquides est déduite de la
résolution de I'équation de Bashforth et Adamsgbasur I'équation de Laplace, qui relie la diffé@en
de densité entre les deux liquides et le profilngéique de la goutte (éq. 14 et 15).

sin®
+ _

2
=-BZ+2  [14] &gho
a

avec B =

[15]

QJ‘,}U|H

o | X

ou Ap est la différence de densité des deux polyméreoetact, g est la constante gravitationneile,
la tension interfacialeg le rayon de courbure au sommet de la goutte, &,les coordonnées définies
en figure 1.15 et Rle rayon de courbure au point de coordonnées. (x,z)
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L e

———

«— Polymére B

Polymeére A

Figure .15 — Géométrie de la goutte pendante [ARA99].

R; et® peuvent étre définis géomeétriquement par les ssjpnrs (€g. 16 et 17) :

2 3/2
1+[de dz
ds dx dx

Rl:dT‘):T [16] et S|n¢:ﬁ
2 1+(dzj
dx dx

En pratique, I'appareillage permettant de réalsemesures de tension interfaciale (figure 1.28)la
méthode de la goutte pendante est composé d'urenemaans laquelle la goutte est formée, d’'un
systéme optique pour suivre I'évolution de la gewt d’'un systeme d’acquisition des données pour
calculer la tension interfaciale a partir du prgf#ométrique de la goutte. L'analyse du profil de |
goutte est réalisée a I'aide d’algorithmes basédaseomparaison entre les profils expérimental et
théorique de celle-ci.

[17]

enceinte expérimentale

serrigue
rFJ .
_ LA systéme
caméra lentilles hianenx
tl
ordinateur
'. table anti-vibration

Figure 1.16 — Appareillage pour la méthode de la goutte perdgkiRA99].
Cette méthode a l'avantage d’'étre trés précisdredi@ilisable pour tous types de fluides et de ne

nécessiter qu’'une faible quantité de produit (10mogr la goutte et 3g pour l'autre fluide). En
revanche, il faut que le polymére constituant larite soit le moins dense des deux et qu'il soit
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transparent. De plus, la différence des indicegéftaction des deux matériaux doit étre supériéure
0,1 etil y a un risque que les polymeres subisseatdégradation thermique.

La méthode de la goutte sessikariante trés proche, consiste a étudier le pobfihe goutte d’'un
liquide au repos sur une surface plane entourée duire liquide de densité plus faible (pour la
mesure de tension interfaciale) ou par l'air (ptaurmesure de tension de surface), a I'équilibre
meécanique. La valeur de la tension de surface ola dension interfaciale peut étre déduite de la
forme de la goutte a I'équilibre mécanique. Toutefaette méthode est difficile a utiliser sur les
polyméres a I'état fondu (temps d’équilibrage Idngs

Une variante de cette méthode consiste a utilsdriangle de Neumann (figure 1.17). Quand une
goutte d'un polymere 1 est déposée sur une suffacete par un polymére 2, il $@rme deux angles
de contact§®; et ©,). En utilisant les valeurs de ces angles et lesdansile surface de chaque
polymeére, il est possible de déterminer la tensierfaciale entre les polyméres a l'aide de
I'équation 18.

¥4 = V4, €080, + ), C0SO, (18]

avec, vi, Y2 latension de surface des deux polymeres
Y12, la tension interfaciale entre les deux polyméres
®,, 'angle de contact formé entre I'horizontale eslmface air/polymerel
®, I'angle de contact formé entre I'horizontale entérface polymerel/polymére 2

polvinére 1

polymére 2

Figure 1.17 - Géométrie du triangle de Neumann [DEMO03a].

Demarquette et al. [DEMO03a] ont mesuré par cetthoa® la tension interfaciale entre le polystyréne
et le polypropylene. Des nodules de polystyrenedans un premier temps été formés sur une surface
plane de polypropyléne a 200°C. L'échantillon auiesété placé sous atmospheére inerte afin
d’atteindre I'équilibre mécanique, puis il a étdroai avant d'étre encapsulé dans une résine
acrylique. L’échantillon a été découpé puis obsexwds lumiere réfléchie pour mesurer les angles de
contact.

Cette méthode se distingue des autres par la sitdpiies analyses et des manipulations. Comme pour
la méthode de la goutte pendante, elle ne nécegsatérés peu de produit (10mg pour la goutte et 3g
pour 'autre fluide) et est utilisable pour tous tgpes de fluides. En revanche, les polyméresgrau
subir une dégradation au cours de I'essai et laeade I'échantillon au milieu et a la base de latigo
peut poser des problémes de précision.
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1.4.2.2. Méthodes dynamiques

La méthode de la fibre cassanf®EMO03a, PALO3, MINO3] permet d'observer I'évolati de la
forme d'une fibre longue de polymere fondu inclugans un autre polymere (figure 1.18). Les
mouvements browniens créent de petites distorsiolss surface de la fibre. On constate alors une
différence de pression entre l'intérieur et I'ei¢ér de la fibre, ce qui induit des déformationsspl
importantes causées par I'effet de la tensionfateale. On peut accéder a la tension interfacatee

le polymere formant la fibre et la matrice a padtr I'étude de I'évolution des distorsions et de la
viscosité a contrainte nulle des polymeéres. Lesrthé de Tomotika [TOM35, TOM36] et Tjahjadi
[TIA94] ont été développées afin d’obtenir la tensinterfaciale entre deux polyméres a partir de
I'évolution de la fibre et de la viscosité a citaitent nul des polyméres.

D S ¢ [T

2 I360 i 4
/ un

0s 29405 3000s
B [ TSl 2 L h
-' o€

—_————

A f =
, . === ;
_ _ ' 3060 31805 32405 45605

Figure 1.18 — Principe de la méthode de la fibre cassantbobiés de microscopie optique d’une fibre
de PP incluse dans une matrice de PS [PALO3].

La théorie de Tomotikgpermet de déterminer la tension interfaciale eatre fibre de liquide et une
matrice liquide dans laquelle la fibre est incluses mouvements browniens génerent de petites
déformations de longueur d'ond&é a la surface de la fibre (figure 1.18). L’amplirucdde ces
déformationsg, plus grande que la circonférence de la fibreit c® maniére exponentielle avec le
temps (éqg. 19) :

a= b%f = a, exp@) [19]

ou b eta sont respectivement les plus grand et plus petihétres de la fibrey, I'amplitude initiale

des déformations, t le temps et q la vitesse dissance des déformations. La vitesse de croissance
des déformations, g, est fonction de la tensioeriatialey, de la viscosité a cisaillement nul de la
matrice nom, du rayon initial de la fibre fg& et de la vitesse de croissance sans dimension
(dimentionless growth rat€)(X, A) (€g. 20). La vitesse de croissance sans dimersibquant a elle
fonction du nombre d’'onde X (éq. 21) et du rapplerviscosité. (éq. 22) :

KX, A)
a=""05 [20]

2’70mR0bt
X = ﬂ [21]

A
)= ,70f [22]

MMom
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ou A est la longueur d’onde des déformationgigta viscosité a cisaillement nul de la fibre. Pour
obtenir la tension interfaciale, il suffit de trada courbe In¢/R.,) en fonction du temps. La pente de
la droite ainsi obtenue donne la vitesse de cro@Esg. Ensuite il est possible, a partir de I'éumat
20, de déterminer la tension interfaciale.

La théorie de Tjahjadiprésente une autre approche pour la détermindgola tension interfaciale
entre deux fluides newtoniens basée sur les iniségbde la fibre d’un polymére fondu incluse dans
un autre polymére. Dans le cas de la méthode débra cassante, les polyméres peuvent étre
considérés comme newtoniens car les vitesses aiflasizent appliquées au cours de la manipulation
sont trés lentesCette méthode utilise des fonctions polynomialesrpdécrire la croissance de
I'amplitude de la fibre, en se basant sur les tésihumériques des formes transitoires obtenus par
des techniques d'intégration aux limites. Les ataglés maximale et minimale, .A(t)/Rop: €t
Anmin(t)/Ross fonction du rapport de viscositeet du temps adimensionnetont données par :

A*“F;:(T) - Zk " [23]
A‘“F'Q';(T) = zk )" [24]

ou Anax €t Amin SON, respectivement, les amplitudes maximaleiritmale de la fibre au tempg(um),
A est le rapport de viscosité défini en équatioetR,,; le rayon indéformable de la fibre au temps t=0
ett, un temps adimensionnel défini par :

=t/t, [25]

avec t, le temps expérimental gtlé temps caractéristigue des mouvements dus ausiotes
interfaciales au cours de la manipulation :

. = Robt”om [26]
y

Les coefficientk’y ak’s etk o ak” g sont accessibles dans la littérature [TJA94] pms rapports de

viscositél compris entre 0,01 et 10.

La méthode de la rétractation de la fibre inclugst proche de la méthode précédente, a la différen
que la fibre est plus courte [PALO5]. La manipwatconsiste & observer les modifications de forme
d’'une fibre courte de polymére incluse dans uneiogat’'un autre polymére (figure 1.19). In fine, la
fibre se rétracte de maniére a prendre une forrmérsue. En étudiant I'évolution de la fibre et
connaissant la viscosité a taux de cisaillementdeuthaque polymere il est alors possible d’obtenir
leur tension interfaciale. Deux modéles relatitetie méthode ont été développés.

Le modele de CarrierdCAR89] montre que I'évolution de la fibre verseuforme sphérique peut étre
décrite par I'équation 27 :

f (&j - f(&j = it [27]
R, R ) ty
1/2 1/2
avec f (x) = 3|n{M} +3%2 tan‘l[uj - Xx—8x7? [28]
- 2+ X
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et tcl - /7ef Re
4

[29]

ou Ry, Ry et R sont, respectivement, le rayon initial de la fideerayon effectif de la fibre rétractée
et le rayon de la sphere de méme volume que la fflgure 1.19), t le temps de rétraction,l€ temps
caractéristique de rétraction spécifique au model€arrierey la tension interfaciale entre les deux
polyméres et la viscosité effective fonction des viscosité deax polymeres.

@
a NEoif <0)
A — Fa
I 2L oif (=0) !
o8 re® O]
i i Re (t=»)
Y : i _
| i
2Ly @
AR=12
— , o= ~ —
t=1, t = t,+320s 7 = g4 dls
c— (o = ) (o2 »)
= {,+560s t = t,+680s t = t,+800s

Figure 1.19 — Représentation de la fibre incluse au cours dealaipulation de rétraction et clichés
microscopiques de I'évolution d’une fibre de PHuse dans une matrice de PC [PALO5].

Le rayon effectif de la fibre rétractée a été débar Cohen et Carriere [CAR89] pour un cylindre
uniforme aux extrémités hémisphériques avec comandition que 2l/R>2 (€q. 30) :

Ry =L, (1— cosg + x/§sin¢) [30]

=)
-4
R,
=)
-8
R,

La courbe issue de I'équation 27 en fonction duptemonduit & une droite dont la pente est
proportionnelle & la tension interfaciale entre l@sux polymeres. Une fois les paramétres
géométriques de la fibre mesurés et connaissantlestéristiques rhéologiques des polymerest il es
possible de déterminer la tension interfaciale.

1/2

avecy = %tan_l [31]

35/166

© 2010 Tous droits réservés. http://doc.univ-lille1.fr



Thése de Sophie Leprétre-Dropsit, Lille 1, 2008
CHAPITREI - ETAT DEL'ART

Le modele de Tjahjadi[TJA94] présente une autre méthode pour la détetioin de la tension
interfaciale entre deux fluides newtoniens a palita technique de la rétractation de la fibréuise.

Le principe est identique a celui de la fibre catsala théorie utilise des fonctions polynomisale
pour décrire la longueur de la fibre, en se basantes résultats numériques des formes transtoire
obtenus par des techniques d’intégration aux Ignite diminution de la longueur de la fibre, fooati

du rapport de viscosité, et du temps adimensionnelest donnée par I'équation 32 :

—2 =3k, (A)r" [32]

ou R, est le rayon d’'une sphére de méme volume quéia filustrée en figure 1.19, les coefficients
ko, ki, ko, ks €t k;, pour différents rapports de viscosité et factelargorme initiauxsont des données
accessibles dans la littératurg,, et no, sont, respectivement, la viscosité a cisaillenmartde la
matrice et de la fibre, kf est la demi longueur de la fibre au tempst e$t le temps adimensionnel
défini par I'équation 33 :

rT=— [33]

avec t, le temps de manipulation gtle temps caractéristique pour les mouvements tiagar les
tensions interfaciales pendant la manipulation dquar (éq. 34) :

— Roif ,70m
4

[34]

tCZ

ou Ry est le rayon initial de la fibre gtla tension interfaciale entre les deux polymeres.

Pour utiliser en pratique le modéle de Tjahjadésil nécessaire de prendre deux images de laefibre
cours de rétractation a deux temps differentgtt,. On définit alorsAte,, = 1-1;. Ces images sont
ensuite analysées et les demi longueurs de fibahague image sont mesurées. Par ailleurs, on trace
L(t)/R. & l'aide de I'équation 32 et des coefficientpkur chaque rapport de viscosité. En utilisant la
courbe obtenue et les valeurs expérimentales §éR. pour chaque image (Tjahjadi recommande que
L(t)/Re>1,5), il est possible de détermintet,e, qui correspond a l'intervalle de temps théorigneree

les deux images\tie, €St ensuite comparéAde.,, et la tension interfaciale peut alors étre dédiéte
équations 33 et 34.

Les méthodes dynamiques ont pour avantage de peésges temps de manipulation courts. La
guantité de produit nécessaire a la manipulatiarassez faible (<20mg) et les appareillages sont
relativement simples d’utilisation. Cependant, ngsthodes présentent aussi quelques inconvénients.
En effet, elles ne sont utilisables que pour leglfis newtoniens. Le polymére constituant la matric
doit étre le plus visqueux et transparent. La diffi€ée des températures de fusion et de transition
vitreuse entre les polymeres doit étre supérieur@°€ et la différence entre les indices de réivact
supérieure a 0,1. De plus, ces méthodes nécesd@eamnnaitre la viscosité a taux de cisaillemeit n
de chaque polymére.

1.4.2.3. Méthode rhéologique

La derniére décénie a été marquée par un vif infgwér I'étude du comportement viscoélastique
linéaire des mélanges de polymeres (caractérisépascosité complexg*, le module élastique G’

et le module visqueux G”) avec l'objectif d’établin lien entre les propriétés viscoélastiques, la
morphologie et la tension interfaciale des polyreeds mélange. En particulier, I'étude en
viscoélasticité linéaire du comportement rhéologigas mélanges de polymeres non miscibles met en
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évidence, aux basses fréquences, une augmentatifélakticité par rapport a celle des matériaux
constituant le mélange pris individuellement (figli20).

log {G")
) phase dispersée =
| - -

P
e
o
o

I'élasticité

#

|
. [ -
augmentation de melange | -

o

log {fréquenc E}=

Figure 1.20 — Evolution du module élastique d’un mélange dgméres et des polyméres
constituants ce mélange (matrice et phase disperadenction de la fréquence [CAR99].

Cet effet est attribué a la déformabilité des neslidphériques de la phase dispersée soumis a une
sollicitation mécanique (par exemple, en cisailletrescillatoire) qui donne lieu & une relaxation de
forme [YEEQ7]. Ce processus dépend non seulemegbdiyportement des phases en présence, mais
également de la fraction volumique de la phasectésie, de la taille et de la distribution de taikes
nodules et de la tension interfaciale entre les@haDes modéles d’émulsion ont été développés pour
analyser ce comportement en mettant en jeu cemptes afin de déterminer la tension interfaciale
entre polymeres fondus. Les modéles les plus counennutilisés sont ceux de Palierne [PAL90] et
de Bousmina [BOU99], mettant en équation le modumplexe d’'un mélange de polyméres en
considérant une morphologie de type phase dispeiesé® une matrice. Le module complexe G* est
alors décrit comme une fonction de la fraction wilyue de la phase minoritaire, du rayon moyen des
nodules de la phase dispersée, de la tensiondoialé et du rapport de viscosité. Il existe uneeau
approche, proposée par Gramespacher et Meissneh9&3Rqui suggére I'analyse du spectre de
relaxation du mélange de polyméres pour déduir¢eihsion interfaciale ou la morphologie du
mélange. On se propose d’examiner plus préciséoasninodeles et de les illustrer par un exemple.

Le modéle de Paliern¢PAL90] considére une émulsion de fluides viscsidmes incompressibles et
prend en compte la viscoélasticité des phases quesila polydispersité de taille et de nature des
inclusions. En considérant que les petites défaomsitsubies par le mélange durant le cisaillement
par oscillation de faible amplitude n’altérent plas morphologie des mélanges, que la tension
interfaciale entre les polymeres est indépendartdaddéformation locale a l'interface et que la
distribution de taille de la phase dispersée nfest trop grande, le modéle de Palierne repose sur
I’équation suivante (éq. 35) du module complexerdlange :

1+3) o H, (w)

G*(w)=G*m(w)1_2iZ¢_H_(w) [35]

Hyj[ze*m (@) +5G*, (@)]+[G*, (@) -G*,, (W)]16G*,, (w) +19G*, (w)]}

ou, H, =

R,
4 F{][G*m (@) +G*y (@)][2G*, (w) +3G*,, ()] (L6G*, (w) +19G*, ()]

[36]
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avec, G* G, et G*, les modules complexes de cisaillement du méladgda matrice et de la
phase dispersée respectivement,
y, la tension interfaciale entre les constituants élange
@, la fraction volumique de la phase minoritaire
Ry, le rayon moyen des nodules donné par (ég. 37) :

Z,R‘Di
RIZW

avec R le rayon de chaque nodulegeta fraction volumique de chaque nodule

[37]

Le modele de BousminfBOU99], basé sur le modele de Kerner [KER56], dren compte I'effet de
la tension interfaciale et analyse la circulatienfldide a l'intérieur de la phase dispersée. La@pn
du module complexe est :

y y
2 G*, (@) + L |+3G*, (w) +30| G*, (@) + L -G*,
( (w) Rvj (w) ( (w) R (w)j

G*(w) =G*, () [38]

2((3*(, (w +F}{/,j+36*m (a))—zq{e*d (@ +F’;—G*m (a))j

avec,( G* G%, G*y les modules complexes de cisaillement du mélahgyég matrice et de la phase
dispersée minoritaire
y, la tension interfaciale entre les constituants du ngga
@, la fraction volumique de la phase minoritaire
Ry, le rayon moyen en volume

Bien que les hypothéses posées au départ soiéedifes, les modeles de Palierne et Bousmina sont
tres similaires. Le comportement dynamique des mgéla peut étre calculé par lissage a partir de I'un
ou l'autre des modeles afin de déterminer la tengiterfaciale entre les constituants du mélange ou
de quantifier la morphologie du mélange, mais lenaioe de fréquences considéré peut conduire a
une importante variation dans les résultats. Lasiten interfaciale ou la quantification de la
morphologie peuvent étre déterminées plus facilérsenn plateau secondaire, correspondant a la
relaxation des gouttes de la phase dispersée sestveh

D’aprés les modeles de Palierne et Bousmina, tuénéce a laquelle le plateau est visi@lg) ainsi
que le module élastique au plateay)(§nt données par les équations 39 et 40 :

- selon le modéle de Palierne :

P ., =R (19K +16)(2K +3-2d(K -1))
(2k +3-20(k -1))2 " ° 4y 10K +1)-20(5K +2)

G =20L
R

; [39]

- selon le modele de Bousmina

®(1- D) _
p R(1+2fbj(2|< +3-20(K 1)) y 1-@

La différence principale entre les modeles de Raieet de Bousmina est qu’ils considérent
differemment l'interface. Bousmina considére le angle comme un systéeme comprenant trois
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régions (des nodules sphériques entourés par dpslles de matrice dispersés dans une matrice
homogeéne), tandis que Palierne considere des syst@iphasiques.

Gramespacher et Meissnemt quant a eux établi que le spectre de relaxation mélange peut étre
considéré comme la somme des spectres de relaxiiophases pures des mélanges et d’un temps de
relaxation supplémentaire qui correspond au terepseldxation de forme des gouttelettes dispersées
quand elles sont cisaillées. En se référant a logsreations, une équation a pu étre établie emsuiv

les travaux de Choi et Scholwalter [CHO75] et eitisant une loi empirique des mélanges. Cette
éqguation considére que le module complexe G* d'élange est la combinaison de la contribution du
module de cisaillement des phases viscoélastidgu#sla contribution de I'interface (éq. 41) :

G*(w) =PG*, (w)+ L-DP)GC* (W) +C*errace (W) [41]

avec G*@), G*y(0), G*n(®) et G¥perracd®), le module complexe de cisaillement du mélangelad
phase dispersée, de la matrice et de I'interfaespeactivementd, la fraction volumique de la phase
dispersée. Les équations obtenues pour les modiellesnservation et de perte sont (€q. 42 et 43) :

2
- Module de stockageG'(w) = PG, (w) + 1— P)G',, (w) + 17 1—2 _WTnE [42]
1 I, J1+a71,?

n — n n ,7 Z-Z a)z-l
- Module de perte G"(w) = PG", (W) +(1-P)CG" (W) +—|1-—= |——— 43
p (w) ¢ (@ +A-P)C" (W) 1( rlj1+a)2rl2 [43]

2
avec, 1] =/, 1+® K +2 +¢25(5K - } [44] ; 7, :ro[1+q> ALK +16) } [45]

2(K +1) (K +1) 4(K +1)(2K +3)

519K +16) } e 7 _ 71uR (19K +16)(2K +3)
4(K +1)(2K +3) S0y 40(K +1)

I,=T,|1+® [47]

ou n, Nm, Ng, SONt les viscosités newtoniennes du mélange, atldce et de la phase dispersée
respectivement,
®, la fraction volumique de la phase dispersée,
v, la tension interfaciale entre les constituantsnélange,
R, le rayon moyen de la phase dispersée,
K =ndaMm,
11, le temps de relaxation relatif a la relaxation detéiface du mélange.

T, est inversement proportionnel a la tension intéfacet proportionnel au rayon de la phase
dispersée R. L'identification d’'un troisieme temge relaxation dans le spectre de relaxation du
meélange peut donc permettre I'évaluation de laidensterfaciale ou de la morphologie du mélange.
En pratique, les spectres de relaxation peuvert @&lculés soit par la méthode de Honerkamp et
Weese [HON93], soit par régression non linéairee fbis les spectres de relaxation obtenus, on en
déduit les valeurs du temps de relaxatipia connaissance depermet de déterminer la valeur de la
tension interfaciale entre les polymeres du mélange

Plusieurs études ont montré que la composition éknges influence la valeur de la tension
interfaciale [DEM03b, SOUO02b]. Quand la concentratde la phase dispersée est faible (<10% en
poids), le plateau secondaire sur la courbenisi{'est pas bien défini et il n'y a pas une bonne
corrélation entre les données expérimentales eiolgele de Palierne. D’autre part, il est diffiaile
distinguer les pics de relaxation lorsque la ptdispersée est en concentration faible et le tereps d
relaxation de la phase dispersée a faible condmmtrast inférieur a celui de la phase dispersée a
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concentration élevée. Ceci est attribué au fad, quour les concentrations élevées, la distanae ent
les particules est petite et donc les interact&@égques ont un effet sur le comportement rhéglogi
du mélange.

Par ailleurs, I'utilisation de la méthode rhéolagigpour I'évaluation de la tension interfaciale des
mélanges de polymeres compatibilisés n'est pas.aisa effet, dans le modéle de Palierne, les
propriétés de l'interface sont caractérisées pgeriaion interfaciale et deux fonctiofi§ o) et (o),
nulles dans le cas des mélanges non compatibitieégi rend le calcul assez facile. Cependant; pou
les mélanges compatibilisés, ces deux fonctiongetiviétre prises en compte. Leur existence est liée
au fait que la présence d'une interface active ghamon seulement la tension interfaciale, mais
conduit aussi a un état de contrainte interfagiles général, dépendant de la région a linterface.
C’est pourquoi le modele de Palierne n’est utilig® trés rarement pour I'évaluation de la tension
interfaciale des mélanges compatibilisés. L'anatyisspectre de relaxation est plus fréquente pgur ¢
type de mélange et plusieurs auteurs ont utilesépfession de; pour déduire la tension interfaciale
des mélanges compatibilisés. Toutefois, il arrive tg spectre de relaxation présente un quatrieme
temps de relaxation, ce qui ne permet pas d'utiiseemps de relaxationy, pour le calcul de la
tension interfaciale [RIE97, AST99]. Cependant, Sleuza et Demarquette [SOUO2a] n'ont pas
observé de quatrieme temps de relaxation sur léanges PP/HPDE compatibilisés par différents
agents de compatibilisation. Ceci serait d0 audaé le taux de compatibilisant n’'excéde pas 4 % en
poids.

Si la méthode rhéologique est relativement simpheeétre en place et particulierement bien adaptée
pour la détermination de la tension interfacialeeepolymeéres (il n’est pas nécessaire de connaitre
densité des polyméres, les polymeéres peuvent @agues, avoir une viscosité élevee ou encore
présenter des indices de réfraction proches)pefisente néanmoins quelques inconvénients. En effet
la tension interfaciale dépend de la morphologidega composition du mélange, et la théorie adapté
a la détermination de la tension interfaciale détanges compatibilisés est seulement en cours de
développement.

Cette section a permis d’identifier et de décriemdemble des techniques permettant de mesurer la
tension interfaciale entre deux polymeéres. L'objextprésent est de comparer ces techniques entre
elles afin de déterminer la ou les méthodes peamiett étudier les mélanges PET recyclé/polyoléfine.

1.4.3. Choix d’une méthode applicable aux mélanges PET/polyoléfines

La présentation des différentes méthodes a misviglerice leurs avantages et leurs inconvénients,
synthétisés dans le tableau de I'annexe A. En réslamméthode rhéologique est plus simple et plus
rapide que les méthodes dynamiques et statiqueM(BE]. Cependant, elle est moins précise, et
l'interprétation des résultats est délicate.

Sur cette base peut étre opéré un choix pour Eetled mélanges PET/polyoléfines. Tout d'abord, les
mesures de tension interfaciale imposent I'étudendlanges de polymeres binaires et non ternaires.
Pour les mélanges de I'étude, il faut donc étuldiercouples PET/PP, PET/PE et PP/PE. Ensuite, les
méthodes statiques et dynamiques nécessiteraieasplecter certaines conditions :

- Les indices de réfraction des polyméres doivert €#parés de 0,1 au minimum. Or, pour les
polyméres de I'étude, on trouve les données suegdOL89] :

Npp (25°c) = 1,49 RET amorphe (25°cF 1,5760
NiLoPE (25°C) = 1151 ReT crystallin et orienté (25°C)_‘ 1,64

- L’écart entre les indices de réfraction est trdpléa notamment entre le PE et le PP. Pour le
PET utilisé dans I'étude, il est difficile d’estimia valeur de I'indice de réfraction puisque ce
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matériau est constitué de différents PET (broydalgeille). Il serait donc nécessaire de le
mesurer.

- Le polymere constituant la matrice (PET dans noa®) doit étre transparent. Le PET étudié
est constitué de paillettes multicolores (boutsillegoyées) et se présente sous la forme de
granulés opagues et de couleur bleue aprés extrasgranulation.

- Le polymére constituant la matrice doit étre lesplisqueux. Cette condition est valable pour
toutes les techniques de mesure de tension int@dag compris la méthode rhéologique. Or,
le PET est plus fluide que les polyoléfines. Cétmifie donc que pour cette étude, il sera
nécessaire de réaliser des mélanges a matricel¢fohgs.

Les méthodes dynamiques et statistiques ne sembtert pas appropriées pour les mesures de
tension interfaciale des mélanges PET recyclé/péliy@. En revanche, la méthode rhéologique
semble étre satisfaisante a condition d’'étudier dékmnges a matrice polyoléfine et non & matrice
PET. De plus, il sera certainement nécessaire ptaddes modeles rhéologiques aux mélanges
compatibilisés puisque, a ce jour, I'étude de @sidrs est assez mal maitrisée.

[.5. VERIFICATION DE LA COMPATIBILITE DES MELANGES

Des lors que la compatibilisation des mélanges aestomplie, il est nécessaire d'en veérifier
l'efficacité. On sait qu'une compatibilisation efite diminue la tension interfaciale, stabilise la
morphologie et diminue la taille des nodules dpHase dispersée. Disposer de moyens permettant de
statuer sur I'efficacité des stratégies de compistition adaptées revét un intérét évident.

1.5.1. Spectroscopie InfraRouge a Transformée de kder

Les spectres d'absorption obtenus par Infrarougjeaasformée de Fourier (IRTF) renseignent sur la
nature des fonctions chimiques présentes dans uérima En effet, chaque pic du spectre est
caractéristique d’'un groupement fonctionnel.

Dans le procédé d’extrusion réactive, il se prodoé réaction entre le compatibilisant et les fiomst
réactives de I'un des polymeres du mélange. Itest possible de mettre en évidence la réaction de
compatibilisation en visualisant, sur le spectegparition ou la disparition de pics correspondatd
formation ou a la disparition de fonctions chimiguesspectivement Il est également possible de
déterminer la concentration en fonctions dans ktesyge grace a la loi de Beer Lambert (éq. 48).
Celle-ci définit I'absorbance d'une fonction chim@& comme fonction proportionnelle a sa
concentration dans le milieu :

A=¢glcll [48]

avec, ¢, le coefficient d’extinction molaire de la fonaticonsidérée,
C, sa concentration dans le systeme,
|, I'épaisseur de I'échantillon traversé par ledaau,
A, I'absorbance correspondant a la hauteur dugniaatéristique de la fonction considérée.

La seule inconnue est le coefficient d’extinctioalairee. Par souci de simplification, il peut étre pris
égal pour toutes les fonctions considérées. Paumessle taux de fonctions, il est nécessaire iaeti

un pic de référence de maniere a pouvoir compagerdsultats. Cette fonction de référence doit étre
de concentration identique dans chacun des édoastil
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Pour le polyéthyléne, par exemple [COLO1], le picsituant & 1465 chpeut étre pris comme
référence puisque son intensité n'est pas trope fett qu'il ne se superpose pas a dautres pics
caractéristiques d’autres constituants. Pour leg/gboylene, la loi de Beer-Lambert s’écrit donc :

Aoz = &pe Lo o ; pour la fonction i considérée, elle s'écrify. = &, [¢, [,

. . . .G
En considérant I'hypothésg. = &, le taux de fonctions i =—— = A

Coe Ao

1.5.2. Propriétés mécaniques

Les mélanges de polymeres incompatibles préseatentent des propriétés mécaniques médiocres
qui limitent leur utilisation. Ce probléme est dugrande partie & un mauvais transfert des cotgsain
entre les constituants du mélange causé par unueatigdhésion a l'interface, a la taille et a tanfo

de la phase dispersée. Quelques essais mécaniquesessen traction ou en flexion permettent par
conséquent d’évaluer indirectement la cohésion dmbmeux mélanges, par comparaison des
caractéristigues des meélanges compatibilisés &scales mélanges non compatibilisés ou des
COMpPOSES purs.

Les caractéristiques mécaniques les plus fréqueinétediées sont le module d’Young, les propriétés
a la rupture en traction, les propriétés au chdwm(y entaillé ou non, I1zod) et la ténacité. Ainsig
résistance au choc fortement diminuée ou un allmege a la rupture en traction faible peuvent
témoigner d’'une faible adhérence entre les diffdreamposants du mélange.

1.5.2.1. Caractéristiques mécaniques instantanées

Pour des mélanges de polymeéres immisciblesiddule d'Youngdépend du module de la matrice, du
module de la phase dispersée et de la fractiormiglie de cette derniére. Des études réaliséessur |
propriétés en traction des mélanges de polymérgsdyénes ont toutefois montré que le module
d'Young ne reflete pas les changements morpholegigin effet, la taille et la dispersion des
particules a peu d’'influence sur cette caractéugtiélastique [PUK89]. Les propriétés a la rupture
sont en revanche beaucoup plus sensibles et emmgtdonc un excellent indicateur de I'efficacigsd
stratégies de compatibilisation des mélanges.

Les principaux facteurs affectant lesopriétés a la rupture(contrainte et allongement) sont les
propriétés mécaniques des constituants du méldagkegré d'adhésion entre la matrice et la phase
dispersée, les concentrations de contraintes adaminclusions, la taille, la forme et I'orieratides
particules, ainsi que les mécanismes de déformatiorsysteme [KUNB8O]. Pour qu'un mélange
possede de bonnes propriétés a la rupture, il é&stssaire d'améliorer I'adhésion interfaciale pour
retarder les phénomenes de décohésion a l'inteefatéeux transmettre les efforts de traction Vars
phase dispersée. Par exemple, la présence deupestisous forme de fibres dans une matrice
contribue fortement & I'amélioration de la résiséaan traction. Ceci est attribué principalemeabé
bonne transmission des contraintes interfacialesishllement exercées sur toute la longueur des
fibres.

Les propriétés au chosont généralement évaluées par choc Charpy (éntailnon) ou choc lzod et
conduisent a la détermination d’'une caractéristigniégrale, la résilience (énergie improprement
nommée « résistance au choc »). En général, leanged de polymeres possédent de faibles
propriétés au choc provenant du mauvais transfest abntraintes entre la matrice et la phase
dispersée, de la taille et de I'état de disperdmita phase minoritaire [BOR88]. Par exemple, il es
possible d'améliorer les propriétés au choc degymies fragiles en introduisant des élastomeres dan
la matrice [TAI99].

Les propriétés au choc des matériaux multiphaséd donc fortement influencées par les
caractéristiques morphologiques, notamment paotgueur de ligament, définie par la distance
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moyenne entre les surfaces de deux particulesnesisiEn effet, Wu [WU85] a montré que la
résistance a I'impact des polymeéres semi-crisabénforcés par des élastomeres est intimemerd liée
I'épaisseur moyenne de ligament ou distance intecpéaire ID. En précisant les conditions d'impact
un systeme renforcé présente un comportement eugtdnd ID est inférieur a une valeur critique ID
alors qu’il devient fragile pour de plus grandeseues de ID. La distance interparticulaire ID se
calcule grace a I'équation 49 :

ID=d ELJS -1 [49]
60

r

ou d est le diametre des particules de phase dipeitD,, la fraction volumique de phase dispersée.

Ce modéle a été utilisé dans la littérature polierrées propriétés mécaniques et morphologiques de
PET renforcé par un élastomere [LOY02], et PA-1RER PA-12/SBM [CORO05].

1.5.2.2. Caractéristiques d’amorcage et de propagein de fissure (ténacite€)

Contrairement a la résilience, caractéristiquegrrai® dépendant des conditions expérimentales, la
ténacité est une caractéristique intrinséque deérimax et une grandeur utilisable en conceptien (a
méme titre qu’'un module d'Young). La déterminatida la ténacité s'effectue sur éprouvettes
entaillées par des approches théoriques différemtegonction du comportement mécanique du
matériau. En effet, pour un matériau fragile, lzatété est évaluée a partir des conceptgléeanique
Elastique Linéaire de la RupturglLinear Elastic Fracture Mechanics: LEFM) along'efje est
étudiée suivant les concepts deMécanique Elasto-Plastiqgue de la Ruptui@ost-Yield Fracture
Mechanics : PYFM) lorsque le matériau est ductenexe B).

Les études portant sur les caractéristiques d'aageret de propagation de fissure des mélanges de
polyméres concernent en général les mélanges adliastomeres. On trouve également des travaux
sur des composites PP/élastomere [ZEBO03], PETéeese [LOY02, FUNO5] ou encore
polymére/argile/copolymére greffé [LIMO7]. Le cassdmélanges PET/polyoléfine n'a jamais été
abordé a notre connaissance. Néanmoins, les étdddisées dans ce domaine permettent de
comprendre les mécanismes de fissuration dansde&iaux hétérogenes.

Sivaraman et al. [SIV06] ont étudié des mélangegl@dtrile-butadiene-styrene/co-poly(éther ester)
(ABS/COPE). lls ont évalué, a partir du concephiégrale J (PYFM), la ténacité de ces mélanges en
fonction du taux de COPE (de 0 a 15 % en poidsg)jout de COPE augmente la ténacité du mélange
avec un maximum pour 5 % en poids de COPE. Cetigexpliquer a partir des interactions entre les
particules de COPE. En effet, la ténacité dépermd seulement de la quantité d'élastomére, mais
également de la distance entre les particules (eungde ligament). A faible concentration de COPE,
les interactions entre les particules ne sont pasfigatives (particules de petite taille) jusquia
gu’'une forte déformation plastique soit atteihtersque la quantité de COPE augmente, les particule
plus grandes, commencent a interagir entre ellegsapvoir atteint une déformation plastique
modérée. A plus forte déformation plastique, lagleeur de ligament entre les particules se réduit en
particulier par la croissance des vides, ce quiitdd capacité de chargemefn conséquence, la
valeur critique de I'énergie de ruptureddminue quand la concentration en COPE augmente.

Lim et al. [LIMO7] ont, quant a eux, étudié, égatrha partir du concept d'intégrale J, la ténadié
nanocomposites nylon 6/argile/polyéthylene-octélastémere greffé anhydride maléique (POE-g-
MA) en faisant varier le taux d’argile et de POBAg. La ténacité du composite augmente avec le
taux de POE-g-MA pour un taux d’argile fixe. L'ajode POE-g-MA favorise la déformation
plastique en téte de fissure. Les particules de-§®HA sont fortement déformées et étirées jusqu’a
ce gu'elles forment des bandes élastomériques ldansne de déformation plastique. En revanche,
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'augmentation de la teneur en argile engendrediminution de la ténacité du composite, en raison
de la diminution de la taille de la zone de défdiameplastique.

Enfin, Fung et Li [FUNO5] ont étudié les caractigses a la fissuration de mélanges PET/élastomere
(SEBS-g-MA) en faisant varier le taux d'élastomdems le mélange de 10 a 30 % en poids. Le PET
passe d’un comportement fragile & un comportemaatild avec I'ajout de 10 a 30% en poids de
SEBS-g-MA. L’ajout d'élastomére favorise I'expanside la zone plastigue. Les mécanismes de
déformation sont liés a I'arrachement des parigde SEBS-g-MA, suivi par la déformation du PET
par élongation des cavités correspondant a I'ereplaat des particules de SEBS-g-MA.

En somme, les propriétés mécaniques (a rupturennaeat) finales des mélanges de polymeéres sont
donc fortement influencées par les conditions fatgales et par la morphologie. Cependant, dans le
cas des polymeres semi-cristallins, les proprifétédes peuvent également étre liées aux cinétigaes
cristallisation. En particulier, le PET constituebjet de nombreuses études puisque ce polymeére
posséde une vitesse de cristallisation lente, cdugaonfere généralement de mauvaises propriétés
apres injection (la croissance radiale des sphésatie PET est de 16n/min alors qu’elle est de 5000
pm/min pour le PE [GAL76, PAL80, XAN97]). La solutiqour pallier ce probleme est d’ajouter un
agent nucléant (réle éventuellement joué par ldégofidines et/ou le compatibilisant dans le cas de
I'étude), permettant ainsi 'augmentation de lees#te de cristallisation et donc I'amélioration des
propriétés du matériau. Le contrble de la vitegserdstallisation nécessite donc I'étude des ajuéts

de cristallisation du matériau ainsi que la modéilis de celles-ci décrivant I'évolution du proagss

de transformation cristalline.

[.6. CRISTALLISATION DES MELANGES DE POLYMERES

Si la cristallisation du PET a été largement éteidiges peu de travaux ont, en revanche, été c@ssac
aux cinétiques de cristallisation des mélanges suilies de polymeéres semi-cristallins et notamment
aux mélanges PET/polyoléfines. En général, lesedtymbrtent sur les cinétiques de cristallisation
isothermes des mélanges de polymeres miscibles [GU@n trouve également des références sur
les mélanges de polymeéres immiscibles ou partiellenmiscibles dont I'un des constituants est
amorphe et l'autre semi-cristallin [QIU06]. RécenmiaeSupaphol et al. ont étudié les cinétiques de
cristallisation anisothermes des polyesters etede mnélange [SUP03, XUE04, KRUO5, RUNO7],
mais il s'agit néanmoins de mélanges miscibles. Dagaux ont été menés également sur les
mélanges PP-PA, mais ils concernent généralemétotde de cinétiques de cristallisation isotherme
[PIGO0O, CAM95].

Aussi est-il utile de dresser un bilan des conaaisss acquises sur la cristallisation des polymétres
en particulier sur la cristallisation des mélandesgpolyméres semi-cristallins. On mettra notamment
en évidence l'influence des différentes phasesnaidanges sur la cristallisation de la matrice et on
déterminera les moyens pratiques a mettre en oqaowie étudier les cinétiques de cristallisation
anisothermes (conditions proches de celles rensemtau cours du procédé d’'injection) des mélanges
de polymeéres PET/polyoléfines a matrice PET.

1.6.1. Cristallisation des polyméres

On peut définir I'état cristallin comme l'organigat de la matiére dans trois dimensions. Les
polyméres, du fait de la grande longueur des ckamacromoléculaires, forment parfois des
arrangements réguliers que I'on qualifie de résemstallin. Toutefois, une macromolécule n’est
jamais parfaitement réguliére du fait des extrésnité chaines différentes du reste du polymére.iAuss
un polymere ne peut jamais étre totalement cristadfest pourquoi on parle plutdt de polymeéres
semi-cristallins. Les polymeres semi-cristallingtsoconstitués d’'une phase cristalline et d'une phas
amorphe ('arrangement des chaines macromolécsilaise totalement désordonné et isotrope). La
structure semi-cristalline est composée d'une pde, zones cristallines, appelées cristallites,
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constituées de chaines repliées, et d'autre parmaécules de liaison, macromolécules constituant
les liaisons cristallines entre les zones cristefliet les zones amorphes.

En général, 'assemblage des cristallites depétat’fondu se fait de maniére ordonnée. Elles fotme
ainsi des agrégats plus communément appelés speerdh sphérolite est un arrangement particulier
des lamelles cristallines ayant comme point desaarse un germe commun. Celles-ci sont orientées
de maniére radiale par rapport au centre de getimmgigure 1.21.a)).

La cristallisation d’'un polymére semi-cristallinrmiste a créer une phase cristalline dans une phase
amorphe. Elle se décompose en deux étapes [MON8B7B La premiere est une phase de
germination ou nucléation au cours de laquellegesnes se forment. Cette phase est également
appelée germination primaire. Elle peut s’effectdermaniére homogéne (a I'état fondu, les germes
susceptibles de former un cristal sont des zogegks dont la conformation peut s’apparenter k& cel
de la phase solide) ou de maniére hétérogéne €leseg vont croitre a partir d'impuretés telles que
des bouts de chaines, des défauts de tacticitérédatis de catalyseurs, des charges diverses ou
encore des agents nucléants). Dans ce cas, les@oapgers sont des impuretés solides du polymere,
mais on peut aussi avoir recours a des agentsamislpour favoriser le processus de germinatios. Le
sphérolites résultent d’'une nucléation hétérogkaeseconde étape est une phase de croissance dans
laquelle les cristaux vont croitre a partir desmges initialement créés. Elle comprend d’une pat le
mécanismes de germinations secondaire et ter{jéndectionnement des cristaux) et d’autre part la
géométrie de la croissance. Cette derniére condésrganisation des cristaux en arrangements
cristallins ayant une géométrie donnée. Les gédmsétes plus courantes sont les sphérolites. La
croissance des sphérolites peut se diviser en éapes : la croissance radiale des lamelles a parti
germe, limitée par le développement des sphérolibésins et la cristallisation des zones amorphes
intercristallines.

Le diamétre des sphérolites est tres variable perd® de la nature du polymere ainsi que des
conditions de cristallisation. Le diameétre des splités est de I'ordre du micron mais peut atteindr
quelques millimétres dans certains cas [DUM91]. difiérence d’indices de réfraction entre les
directions radiales et tangentielles donne lieu ree iiréfringence qui permet d’observer les

sphérolites, comparables a une croix de malte, emostopie optique entre polariseurs croisés
[ERS99] (figure 1.21.b)).

germe

AN

Figure 1.21 — a) schéma d'un sphérolite en trois dimensionsJQGn]’; bL)As-phéroIiesN de
poly(phényléne sulfide) a différents temps de istallisation (280°C, x250) [BAMO7].

lamelle c1istalline

[.6.1.1. Cas du PET

Le PET a la particularité de pouvoir adopter déféies structures cristallines en fonction des
conditions de transformation : il peut étre amorppees avoir subi une trempe a partir de I'étatéon
ou semi-cristallin s'il est refroidi lentement arfrade I'état fondu. Son taux de cristallinité peu
atteindre au maximum 50% [TOR99].
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Le PET semi-cristallin peut adopter une structyteesolitigue de deux maniéres :

- soit au cours d’une cristallisation par refroidiseat depuis I'état fondu au cours de laquelle
on observe une phase de germination, une phaseraigsance et une cristallisation
secondaire. Les lamelles cristallines issues deid¢éallisation primaire constituent I'ossature
radiale des sphérolites alors que les cristauxrgkimes se forment dans les espaces entre les
lamelles primaires [BEN91]. Dans ce cas, le diaendés sphérolites est de I'ordre de 10 um.

- soit au cours d’'une cristallisation depuis I'étalide par recuit & une température supérieure a
la température de transition vitreuse. Dans ce las;ristallisation est essentiellement
gouvernée par la germination. Le diamétre des sptesr est inférieur & 3 pum.

Le PET amorphe peut étre cristallisé par un étieaggendrant ainsi une structure cristalline diffiéee

de celle obtenue apres chauffage. Les chainesakwstorientées dans la ou les directions d'étirage
Le procédé d'injection soufflage exploite ce prpei La matiére est injectée dans un moule froid
(5°C) pour obtenir des préformes amorphes. Cesi@emsont ensuite chauffées au dessus de la
température de transition vitreuse puis souffléasiaientées par étirage mécanique. Ce procédeé est
utilisé pour fabriquer les bouteilles d’eau et dda

1.6.1.2. Cas des mélanges de polymeres

On peut distinguer deux cas de figure en matiererid¢allisation des mélanges de polymeres selon
gue ceux-ci soient miscibles ou immiscibles.

Un mélange misciblade deux constituants (dont 'un au moins estaltisable) peut étre assimilé a
une solution homogene. Le deuxieme polymere, doasti la phase dispersée, agit comme un diluant,
qui peut soit diminuer la cristallinité en diminada concentration et le nombre de germes, soit
augmenter la cristallinité en améliorant la gerriotaou en augmentant la mobilité des chaines
[LON95]. Paul et Barlow [PAU79] ont démontré quajdut de diluant pouvait conduire a cing effets
différents sur la cristallisation des mélanges ihlss :

- aucune affection de la cristallisation,

- diminution de la vitesse de cristallisation,

- empéchement de la cristallisation (en particulifarge concentration),

- accélération du processus de cristallisation,

- favorisation de la mobilité thermique de maniéreaaiser la cristallisation d’'un polymere

normalement non cristallin.

Par ailleurs, dans le cas delanges de polyméres immisciblda théorie de la cristallisation des
polyméres seuls peut s'appliquer directement. Cdgoan la présence de la phase dispersée peut
fortement influencer la vitesse de cristallisatigiobale [LON95]. Ainsi, dans les mélanges
poly(divinyl fluoride)/poly(méthyl méthacrylate),al phase minoritaire augmente la vitesse de
croissance des sphérolites [WAN77]. L'une des [peles caractéristiques des mélanges de
polyméres immiscibles est qu'il existe généralemehisieurs températures de cristallisation,
correspondant a chaque constituant du mélangeefbisitil est possible, pour les hautes vitesses de
refroidissement (dans des conditions anisotherntps), les pics de cristallisation se chevauchent.
C'est lI'une des raisons pour laquelle I'étude dectastallisation des mélanges de polyméres
immiscibles s’effectue le plus souvent dans deslitions isothermes [PIG00, CAM95, MINO2], en se
concentrant sur la cristallisation de la matricequement [LON95]. Dans la littérature, il est assez
rare de trouver des études sur la cristallisationnlanges de polymeéres immiscibles dans des
conditions anisothermes ([GAOO03] sur PA11/PVDF, [NB] sur PP/PAG6, [TAOQ7] sur PP/PET).
L’étude des cinétiques de cristallisation en ahesohe de mélanges miscibles ou partiellement
miscibles est plus courante [RUNO7, KRUO5, XUEQ4PS3].
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|.6.2. Effet des agents nucléants sur la vitesse destallisation des
polymeéres

Pour les polyméres ayant une vitesse de cristidiisdente tel que le PET, il est fréquent d'avoir
recours a un agent nucléant [CHE99, INC98] pouuirédes temps de cycle de moulage. Ce dernier
permet d’améliorer la cinétique de cristallisatidun polymére en fournissant de nombreux sites de
nucléation et donc en réduisant le temps de disgtabn [CHAO5]. Concretement, cela se traduit par
[XU03] la diminution de la taille des sphérolitéaugmentation de la température de cristallisgtian
diminution du temps de demi-cristallisation et dalecla vitesse de cristallisation, I'augmentation d
taux de cristallinité, 'amélioration des proprgt@écaniques du polymere d’origine.

On peut diviser les agents nucléants utilisésa@a tratégories : les composés minéraux, les coraposé
organométalliques et les polymeres.

Jiang et al. [JIAQ7] ont étudié I'effet d’agentsctéants comme le talc sur la cristallisation isothe

du PET. lls ont constaté une diminution du tempselai-cristallisation et donc une augmentation de
la vitesse de cristallisation du PET en présenc&¥en poids de talc (passage de 49,8s pour le PET
seul & 27s avec 1% en poids de talc). De la ménméenea plusieurs auteurs ont montré que le talc
[MENB83], le dioxide de titane ou encore la silid@HAO5] permettaient d’améliorer la vitesse de
cristallisation du polypropylene.

Gilmer et al. [GIL95] ont utilisé des sels de sadibtomme agents nucléants du PET. lls ont constaté
une augmentation de 22 a 24°C de la températurerigiallisation selon I'agent nucléant utilisé.
Xanthos et al. [XAN97] ont remarqué le méme phénmnen étudiant I'effet de différents sels de
carbonate (N£LOs, K,CO;, ZNnCQ;, etc) sur la cristallisation du PET recyclé. L'awemtation de la
température de cristallisation est d’autant plugdrtante que I'agent nucléant est efficace (I'ajbeit
0,3 & 1% en poids de MaO; augmente la température de cristallisation du RETL7 & 22°C,
respectivement). D’autres auteurs [XUO3] ont étuddéfet du benzoate de sodium comme agent
nucléant du polypropyléne. lls ont remarqué quealde des sphérolites ainsi que le taux de
cristallinité du polypropylene étaient influencéar pla proportion d’agent nucléant. En effet,
'augmentation du taux d’agent nucléant engendraginentation du taux de cristallinité du PP ainsi
gue la diminution de la taille moyenne des sphta®lde PP. lls en déduisent que I'agent nucléant
favorise le phénomene de nucléation hétérogend>du P

Chen et Mc Carthy [CHE90] ont constaté que I'aetpolypropyléne en faible quantité (de 0,1 a 1%
en poids) au PET augmentait la température dealligsttion de celui-ci de 9 & 15°C environ ainsé qu
son taux de cristallinité. Toutefois, une propartie PP supérieure a 1% en poids tend a diminger ce
effets. Ces auteurs ont remarqué également unawtion du temps de demi-cristallisation du PET
en présence de polypropylene. lls déduisent dormesigphénoménes que le PP joue le réle d’'un agent
nucléant du PET. De plus, ils soulignent le fotéiat économique du PP en tant qu'agent nucléant
comparé aux composés minéraux ou organomeétallEgses onéreux. Tao et al. [TAOOQ7] ont, quant a
eux, obtenu des résultats similaires lors de I'étde la cristallisation anisotherme des mélanges
PP/PET recyclé a matrice PP. La température dtalkigation du PET seul est inférieure a celle du
PET en mélange, ce qui signifie que le PP jouéleed’'un agent nucléant du PET.

Par ailleurs, de nombreuses études, menées notdnsonedes composites et hanocompaosites, ont
montré que la charge pouvait faire office d’agentléant de la matrice [REI92, XIO07, YUAOS6,
SAU02, KEO7, BIZ07, L104, JOS04, LI03, RUNO5a].

Ainsi, Reinsch et Rebenfeld [REI92] ont étudié flirnce de fibres (verre et aramide) sur la
cristallisation du PET. Le renforcement de la neatrPET par les fibres augmente la densité de
nucléation des cristallites de PET. Ceci se tragaiitune augmentation de la vitesse de cristatisat
reflétée par la diminution du temps de demi-cliisi@ion du PET. En revanche, le taux de cristidin
diminue en présence de fibr&eci est lié a 'augmentation de la vitesse ddallisation. En effet, les
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cristallites de PET sont formeées trés rapidemeittest donc possible qu’'un grande partie de lsspha
amorphe du polymeére soit emprisonnée entre letallitiss en croissance. L'importante fraction de
phase amorphe engendre donc la diminution du tawxistallinité global.

De méme, Xiong et al. [XIO07] ont travaillé sur desanocomposites PS syndiotactique/PS
fonctionnalisés par des nanotubes de carbone.rhpéi@ture de cristallisation des nanocomposites
augmente avec le taux de PS fonctionnalisé enatiei maximum pour un taux de 0,20% en poids
(on passe de 235,5°C pour le PS seul a 243,7°Clpamanocomposite). Ces auteurs en déduisent que
les nanotubes peuvent améliorer la nucléation danprocessus de cristallisation du PS. Ceci
s’explique par le fait que le PS fonctionnalisé s nanotubes de carbone amorce la nucléation
hétérogéne en consommant moins d’énergie que keRISpour atteindre la croissance des cristaux.
En outre, le temps de demi-cristallisation des namposites diminue (passage de 3,47 min a 1,75
min), ce qui signifie que les nanotubes ont unteftecléant et accélérent la cristallisation du P&n

et al. [YUAO6] ont, quant & eux, obtenu des réssilidentiques lors de I'étude de la cristallisation
anisotherme des nanocomposites PP/argile. lls dnignt que les nanoparticules d’argile agissent
comme des agents nucléants du PP et facilitentsargistallisation.

Enfin, Saujanya et al. [SAUO02] ont étudié les préigs thermiques de nanocomposites PET/mica
compatibilisés. lls ont constaté une augmentatmiadempérature de cristallisation ce qui témoigne
de l'effet nucléant de I'argile. De plus, I'effeticiéant est encore plus marqué quand le mélange est
compatibilisé avec un faible taux de compatibilt§@2 mmole/g de mica). La raison est 'importante
diminution de la taille des cristallites, ce quéerune grande surface de contact et par conséquent
augmente la température de cristallisation du PHEErd la nucléation. Toujours a faible taux de
compatibilisant, une augmentation de la températieréusion des nanocomposites a été constatée,
attribuée a la forte interaction interfaciale eritmegile et la matrice PET.

1.6.3. Modélisation des cinétiques de cristallisain des polyméres

Les cinétiques de cristallisation peuvent étre iéeglsoit en considérant séparément les phénoménes
de germination et de croissance, soit de maniéeegtbbale, en déterminant I'évolution de la fraati
cristallisée, en masse ou en volume, au coursmpgeles cinétiques globales de cristallisation ont
pour avantage de pouvoir étre utilisées directenterst de la modélisation des procédés, c’est
pourquoi on s’intéressera particulierement a I'appe globale.

Plusieurs théories ont été établies pour décrireilgtiques de cristallisation globales. Si cedlétes
ont été plus frequemment utilisés dans le cadia déastallisation isotherme, il existe néanmoies d
théories sur la cristallisation anisotherme, c&slire la cristallisation lors d’'un refroidissememt
vitesse constante. Ces théories, a I'origine géistas, ont pu étre appliquées aux polyméres. Les p
courantes sont rappelées ci-apres.

[.6.3.1. Théories de la cristallisation isotherme

Les modeles faisant référence sont ceux d’AvrariiR89, AVR41] et d'Evans [EVA45].

Avrami [AVR39, AVR41] considere que la distribution imite des germes potentiels est uniforme et
décrite par une densité,Nigermes par unité de volume). L'activation desvge, a la fréquence q
entraine I'apparition de la nouvelle phase. La ti#éd’Avrami consiste a déterminer la fraction
volumiquex(t), transformée au temps t. Pour ce faire, inéstessaire d’introduire la notion de volume
étendu. Le volume étendu V'ff) correspond au volume au temps t d’'une entité ajgpam temps, Si

sa croissance n'avait pas été arrétée par la raecavec d'autres entités de la nouvelle phasestll
également utile de définir la notion d’entités ifies. Ce sont des entités associées aux germes
potentiels qui auraient pu étre activés s’ils niemt pas été absorbés lors de la croissance de la
nouvelle phase. A partir de ces définitions, il passible d’exprimer la fraction volumique étendue
X(t) (ég. 50) :
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X(t) = [ ;v' t,7)dn [50]

avecdn’ le nombre de germes activés par unité de volunre ées instantg et t+dt. A partir des
hypothéses précédemment définass,s’écrit (€qg. 51) :

dn'=gN, exp(-qr)dr [51]
Donc :

X(t) = N, [ ;v' (t,7)exp(qr)dr [52]

Pour une entité de géométrie donnée, la valeut(tjeryest connue et il est donc possible de calculer
X(t). Pour obtenirx(t), il faut donc trouver une relation entx&t) et x(t). Avrami est parvenu a
montrer que :

dx(t) = [1- x(®)]dx (1)} [53]
En intégrant I'équation 53, on obtient :
x(t) =1- exp{— X' (t)] [54]
Il est possible, par exemple, d’appliquer ces imtat au cas des sphéres croissant avec une vitesse

radiale constante G (ce qui est le cas des sptesrddirs d’'une cristallisation isotherme). Dansas,
V'(t, 1) s'écrit :

v'(t,r):gnGS(t—rf [55]
Par conséquent :
G3
X (t) =87, ra f(at) [56]
ouf est la fonction définie par :
u> ul
f(u) = expu) —1+u—7 +€ [57]

Si q est petit et que les germes apparaisserftéglaence g tout au long de la crisallisation, sator

X (t) :’—;N(%j (at)’ (58]

Dans ce cas, on parle de germination sporadiqueldaamps.
A l'inverse, si la fréquence g est grande, on segdans le cas ou tous les germes sont activés qua

instantanément. La germination est alors appeléenigation instantanée. Ceci suppose une
germination de type hétérogéne. On obtient donc :
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X (1) :gmo(a (a° (59]

Evans[EVA45] a cherché pour sa part a exprimer la pbilié que, depuis le début du phénoméne
jusgu’au temps t, n entités soient passées eniahadu milieu. Pour cela, il utilise la loi statique
de Poisson :

n

P.(t) =%exp(—E) [60]

avec E, I'espérance mathématique de I'’événemesti-a-dire le nombre total d’entités qui ont eu la
possibilité de passer en M jusqu’au temps t.

La loi d’'Evans nécessite I'indépendance des événmme€ela implique qu’une nouvelle entité peut
apparaitre dans une région déja transformée dtrgy’a pas d’interaction entre les différentesitést

en croissance. Cependant, ce n'est pas le cad'long cristallisation. Toutefois, dans ce cas, le
modéele peut étre appliqué au volume non transfociaét-a-dire a I'ensemble des points qui n'ont été
atteints par aucune entité en croissance (n=0Oplflant donc :

R (1) =1-x(t) = expCE) [61]

La théorie d’Evans s’applique aux deux cas limiteggermination (sporadique et instantanée) lors de
la cristallisation isotherme. Dans les deux casnéeléle conduit aux mémes résultats que la théorie
d’Avrami.

La modélisation des cinétiques de cristallisatBnttierme des polymeéres s’effectue en généraldel’ai
de laloi d’Avrami-Evanssous sa forme simplifiée :

X(t) =1-exp(kt") [62]

avec x(t) la fraction volumique transformée au temps lyspcommunément appelée degré de
cristallinité relatif, k la constante de vitesse de cristallisatiorle temps de cristallisation et
I'exposant d’Avrami. La valeur dedépend des parameétres de germination (vitesserd@rgation ou
nombre de germes initiaux), de la vitesse de @oiss et de la géométrie de la croissance. L'exposa
d’Avrami, n, doit étre un entier compris entre 1 et 4 (tableumais dans le cas des polymeres, il est
fréquent d’obtenir des valeurs non entieresidea valeur den dépend du mode de germination et de
la géométrie de la croissance.

Tableau I.2— Valeur du coefficient d’Avrami.
Type de germination Forme de l'entité n
sphére
sporadique disque
batonnet

sphére
instantanée disque
batonnet

RN W WS

1.6.3.2. Théories de la cristallisation anisotherme
Si la modélisation de la cristallisation isotheranété largement étudiée, il n’en est pas de méme po

la cristallisation anisotherme. En effet, peu @wdux ont été consacrés a I'étude de cristallisdtics
d'un refroidissement a vitesse constante. Les jpaux sont les théories de Jeziorny [JEZ78],
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Ziabicki [ZIA67], Ozawa [OZA71], et plus récemmdatmodéle de Mo [LIU97]. Dans ce travail, on
se limitera a I'application des trois derniers nledée

Le modéle d’Ozawaest dérivé de la théorie proposée par Evans leteuies mémes hypothéses pour

la germination et la croissance. Pour une vitesserafroidissemenf\, la fraction volumique

transformée (ou degré de cristallinité relat{f], A), a la température T, s’exprime sous la forme :
X(T,A) =1-exg- E(T, )] [63]

Si I'on se limite aux cas de germination sporadiguimstantanée, E(R) peut s’écrire :

E(T,A) = LP [64]
A
et donc :
1-x= exp(_ jgr)j [65]

ou K(T) est la fonction relative a la vitesse de cristatlen etm, 'exposant d'Ozawa. Le paramétre
dépend de la géométrie de la croissance et a laens@nification que le coefficient d’Avrami. La
forme logarithmique est plus généralement utilizéer ce modeéle (é€q. 66) :

In{-In(1- x)} = In{«(T )} - mIn(}) [66]

Si le modele d’'Ozawa s’applique, la courbe In{-kx{}=f{In( A)}, pour une température donnée, est
une droite de pentemet d’ordonnée a I'origine Ink(T)}.

Mo et al. [LIU97] ont mis en place un nouveau modp&mettant de décrire la cristallisation
anisotherme de polymeres. L’'équation établie, ggua7, résulte de la combinaison des équations
d’Avrami et d’'Ozawa :

Ink(T)+nInt =Inx(T) —min A [67]
Cette équation s'écrit plus généralement :
INA=InF(T)-alnt [68]

Le parametré=(T) = [K(T)/KY™, paramétre cinétiqudait référence a la vitesse de refroidissement a
un temps de cristallisation unitaire lorsque leésy® considéré atteint un degré de cristalliniténdo

Le parameétrax est le rapport da (exposant d’Avrami) sum (exposant d’'Ozawa). Ce paramétre
dépend de la géométrie de la croissance. Toutedoisptre connaissance, aucune valeur de ce
parametre n'a été référencée dans la littératuren@déle ne renseigne donc pas sur la géométrie de
la croissance cristalline des matériaux étudiés.

Ainsi, a un taux de cristallinité donné, il est gibte d’obtenir les valeurs de ces deux paraméines
tracant la courbén A en fonction de In t. Si le modéle de Mo s’appliglaecourbe obtenue est une
droite de pentex et d’ordonnée a l'origine IR{(T)].

Ziabicki [ZIA67, ZIA76, ZIA98] a proposé une équation cigée de premier ordre pour décrire les
cinétiques de transformation de phase des polymeres
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% = KDL x(t) 169]

avecx(t) le degré de cristallinité relatif en fonction temps, K(T), une constante de vitesse fonction
de la température T (T dépend aussi du temps) M@)s pas du temps explicitement. La solution a
I'équation 69 est donc :

x(t) =1- exp{— [ ; K[T (t)]dt}z j; Kdt —%U; Kdt)2 +%U; Kdt)3 - [70]

Pour des petites valeurs xleon peut prendre uniguement en compte le premiere de I'équation 70
et intégrer non pas sur le domaine de temps maike silomaine de température en faisant intervenir
dans ce cas la vitesse de refroidissernegair/dt) :

T(t)

x(t) = [ ; Kdt = [ L KMA™T [71]

T(t=

En résolvant I'’équation 71 dans des conditionshimhes (K=constante), on peut avoir acces au

temps de demi-cristallisationt c’est-a-dire le temps au bout duquel la moitié villlume est
transforméex=0,5) :

In2
K(T)

t,(T) = [72]

Par conséquent, pour trouver le degré de cristallrelatif x, a tout instant t, dans des conditions
anisothermes, il est nécessaire de connaitre K{T).3(T). Expérimentalement, cette fonction K(T)
est une gaussienne (figure 1.22) et peut étre tedgoair la relation empirique [ZIA76] :

D2

_ 2
K(M) =K, exp{— 4In zw} [73]

avec Tax la température a laquelle la vitesse de cristibe est maximale, Ky la vitesse de
cristallisation a Tax et D la largeur & mi-hauteur de la fonction gearsse.

K {min-1)

Tma)(l T (C)

Figure 1.22 — Vitesse de cristallisation en fonction de lapénature, fonction gaussienne [ZIA76].
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L'intégration de I'équation 73 sur l'intervalle dempérature dans lequel le matériau est susceplible
cristalliser (§<T<T.), pour une vitesse de refroidissement donnée,alannes a la « cristallisabilité
cinétique » G définie comme :

G =" K(T)AT =K, (41 2)“*D[ “exp(-y2)dy =1064K,,,,D [74]

A partir des équations 70 et 71 et en admettantlajyéesse de refroidissemektest constante, on
peut estimer que le degré de cristallinité relaidximum xm.x est atteint lorsque l'on balaye
I'intégralité du domaine de cristallisation,(TTy). Dans ce cas, on obtient :

Xmax =1~ ex;{EJ [75]
A

Or, on peut aussi dire que :

2 3
G=1 In(l_ Xmax) = _A(Xmax + szax + Xm§X + j [76]

Aussi, la « cristallisabilité cinétique » G caraidé le degré de cristallinité obtenu sur le domain
entier de cristallisation a une vitesse de refssiginent unitaire.

En pratique, I'étude des cinétiques de cristalligatanisotherme par DSC (analyse enthalpique
différentielle) est réalisée a différentes vitesbdesefroidissement. Dans ce cas, I'équation 74 e
appliquée quand la fonction K(T) est remplacée pa fonction dérivée du degré de cristallinité
relatif dx,(T)/dt pour une vitesse de refroidissement paitcell[CHAO5]. L’équation 74 est donc
remplacée par I'équation 77 :

_mdx (T) X a1
G, = jTg —L= dT = 1064—D, [77]

avec Gnax x (T)/dt et D la vitesse de cristallisation maximale et la largé mi-hauteur de la dérivée
du degré de cristallinité relatif, respectivemetapres I'équation 77, Gest la « cristallisabilité
cinétique » a une vitesse de refroidissement dorirgée cristallisabilité cinétique » a une viteske
refroidissement quelconque définie par G peut dreobtenue en normalisant @arA :
G,
=— [78]
A

1.6.3.3. Choix des modéles cinétiques pour I'étudies mélanges
PET/Polyoléfines

Afin de se rapprocher le plus possible des contstiodustrielles, les cinétiques de cristallisati@s
mélanges PET/polyoléfines seront étudiées en d@isoe dans le présent travail, c’est-a-dire lors
d’'un refroidissement & vitesse constante. On pent &’affranchir de I'étude des modéles d’Avrami
et d’Evans, qui s’appliquent dans le cadre d'unetalfisation isotherme. En revanche, tous les
modéles répondant aux conditions anisothermes peé@ee utilisé sur le PET seul ainsi que sur les
mélanges.

Le modele d’Ozawasera choisi car il a été utilisé avec succés sWRHT [OZA71] ainsi que sur le

polypropyléne [EDE83, MON86]. L’inconvénient estegaette théorie ne prend pas en compte la
cristallisation secondaire, ce qui peut entralaendn-linéarité des droites d’Ozawa et rendre alors
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impossible la détermination des paramétres de igirgt de cristallisatio et m. C'est le cas
notamment du polyéthylene [EDES83]. Par ailleurstHéorie d’Ozawa a été établie a partir de
cinétiques de cristallisation anisotherme réaligédss vitesses de refroidissement relativemeisebas
(de 1 & 4 K/min). Or, certains auteurs [SAJO1] appliqué le modéle d'Ozawa au PET pour des
vitesses de refroidissement comprises entre 1 &E/80n. lIs ont constaté deux phénomenes :
premierement, une déviation des droites d’Ozawdédut et a la fin de la cristallisation, attribwse
phénomeéne de transcristallinité se produisant dwtdde la cristallisation du PET engendré par des
impuretés présentes a la surface du polymeére @tcallision entre les sphérolites voisins en fin de
cristallisation ; deuxiemement, entre le débutaetin de cristallisation, une non-linéarité desitt®
d’Ozawa pour des vitesses de refroidissement yrés a 20°C/min. D’aprés ces auteurs, la vitesse
de cristallisation prédite par le modele d’Ozawriefgrieure a la vitesse de cristallisation réelte
raison des mécanismes de relaxation. En effecHasgements de température, plus ou moins rapides
selon la vitesse de refroidissement appliquée,ifmpht que la vitesse de cristallisation dépend du
temps. Cette dépendance sera d’autant plus imperae la vitesse de refroidissement sera grande.

Le modele de Mogcombinaison demodéles cinétiques d’Avrami et d'Ozawa, été établi a I'origine
dans le but de modéliser les cinétiques de ciisasitbn de composés pour lesquels d’autres modéles
(en particulier le modéle d’'Ozawa) ne convenaieag. (fout d’abord, ce modele a été appliqué au
PEEK [LIU97], composé pour lequel le modéle d’Ozaweas’appliquait pas. Puis il a été utilisé avec
succés sur des nanocomposites [YUAO06, JOS04, XIQ0DT4i que sur des mélanges [TAOOQ7,
RUNO5b, GAOO04]. Ce modéle semblant bien adapté péarire les cinétiques de cristallisation des
mélanges de polymeres, il sera retenu pour la pigsdude. La validité du modéle se vérifie par la
valeur quasi-constante du parametre géomeétrequéinsi, pour un nanocomposite PP/4% argile,
Yuan et al. [YUAO6] ont obtenu des valeursodeomprises entre 1,37 et 1,44. L'effet nucléannast

en évidence principalement par I'intermédiaire duameétre cinétique F(T). En effet, Xiong et al.
[XIO07] ont pu constater, au cours de I'étude deasamposites PS/PS fonctionnalisé avec des
nanotubes de carbone, une diminution de F(T) pssinhnocomposites comparé au F(T) du PS seul
en se plagant a un degré de cristallinité relatifreé (ax(t) = 20%, passage de 7,41 pour le PS seul a
5,12 pour un nanocomposite fonctionnanisé avec 1%o@ls de nanotubes de carbone). Cela signifie
gue le méme degré de cristallinité est atteint psgddement que pour le PS seul.

Le modéle de Ziabickiconstitue enfin une approche différente et retmtignt simple de la
modélisation des cinétiques de cristallisation delyméres. Il constitue ainsi un complément aux
modeles précédents. Concrétement, ce modéle patenabettre en évidence l'effet nucléant en
examinant I'évolution du paramétre d’aptitude &iiatallisation G. Charoenphol et al. [CHAO5] ont
modélisé les cinétiques de cristallisation aniswtigedu polypropyléne syndiotactique en compound
avec différentes charges d’origine organique eténaile a I'aide du modéle de Ziabicki. Ce dernier
donne des résultats satisfaisants sur ces matépiasgue le parameétre de cristallisabilité cinégigi

est plus élevé en présence d’agent nucléant quel@®P seul. En effet, G passe de 0,90 pour le PP
seul a 0,93-1,00 selon l'agent nucléant utilisélaGignifie que le PP cristallise plus facilement e
présence d’agent nucléant.

1.6.4. Détermination de I'énergie d’activation par la méthode de
Kissinger

La cristallisation des polyméres est contrélée geawnx facteurs: le facteur dynamique, relatif a
I'énergie d’activation nécessaire au transportutetes cristallines et le facteur statistique, titala
barriére d’énergie libre nécessaire a la nucléatiom considérant la variation de la température de
cristallisation T en fonction de la vitesse de refroidissemgntl’énergie d'activationAE de la
cristallisation anisotherme peut étre évaluée trmie la méthode de Kissinger [KIS56] (éq. 79) :

din(A/T2)| . AE
—ld((wc) )J“F 7
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avec T, R etA la température de cristallisation, la constante daz parfaits et la vitesse de
refroidissement, respectivement.

En pratique AE est accessible en déterminant la pente de léeddonnant In{/T2;) en fonction de
1/T.. La détermination de I'énergie d’activation permdetmettre en évidence I'effet nucléant. RA&s

est petit, plus la nucléation sera facilitée. Yearal. [YUAOQ6] ont ainsi constaté une diminution de
I'énergie d’activation des nanocomposites PP/angée rapport au polypropylene seul (passage de
199,0 & 169,8 kJ/mol pour le PP seul et le nanoositg PP-10% en poids argile, respectivement),
démontrant ainsi I'effet nucléant de I'argile seRP.

1.6.5. Caractérisation des polyméres semi-cristalis par analyse
enthalpique différentielle

En pratique, on peut définir ldegré de cristallinité relatif xen fonction de la température de
cristallisation T (éqg. 80) :

[ (@H,/aT)aT
X = [80]
[ (@H./dT)T

ou T, est la température au temps ¢,T T, les températures de début et de fin de cristatisatdH,

est I'enthalpie de cristallisation durant un intdly de température infinitésimal dT. Dans le case
cristallisation anisotherme (refroidissement asgteconstante), il est possible d’exprimer le delgré
cristallinité relatif en fonction du temps moyenh#hypothése que I'écart entre la température de
I'échantillon et celle du four est minime. Si tedtde cas, il est possible de relier le temps de
cristallisation a la température de I'échantillon :

t=(T,-T)/A [81]

avecT, la température de cristallisation a un tempg,tJa température a laquelle la cristallisation
commence (t=0)\ la vitesse de refroidissement & temps de cristallisation.

L’étude des polymeres semi-cristallins conduit Binéleun taux de cristallinité x% :

0
f

% AR, 100 [82]

0= X

X AH

ouAH; etAH;° sont les enthalpies de fusion de I'échantillonysgaet d'un échantillon 100% cristallin

(AH PET = 140 J/g [WUNSQ]), respectivement. L’enthalmle fusion de I'échantillo&H; est
obtenue a partir de la surface du pic endothermique

Toutefois, il peut se produire, pour certains payes ayant une vitesse de cristallisation lentd (PE
PEEK), un phénomene de recristallisation au-dedsuka température de transition vitreuse appelé
« cristallisation froide » (figure 1.23). En effé¢, polymere, refroidi trop vite depuis I'état fandh’a
pas atteint un taux de cristallinité optimal. Darscas, le taux de cristallinité se calcule au maye
I'équation 83 :

X% = o [83]
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avecAH,, I'enthalpie de recristallisation.

Acp (g 1K)

T Endothermique

Ty

Tf H tempe’rature de fusion
Ter : température de recristallisation

l Exothermique Ty : température de transition vitreuse

T (°C)
Figure 1.23 — Thermogramme de fusion obtenu par DSC.
La température de fusion Td’'un polymére renseigne sur sa morphologie etparticulier sur

I'épaisseur des lamelles cristallines. Ceci perte étis en évidence a I'aide de I'équation de Gibbs-
Thomson [WUNB8O] :

L 2H,
|7 1AM

T, =T, [84]

avec Ty la température de fusion d’'un cristal de taillignie, AH; I'enthalpie liée a la surface de base
des cristallites. Aussi, I'épaisseur des lamellegtallines augmente avec la température de fusion.

En conclusion, la vitesse de cristallisation delyrpéres peut étre augmentée par I'ajout d’'un agent
nucléant. En général, on utilise des composés miméopu organométalliques. Il est cependant
possible d’ajouter des polymeéres ou charges (argildaible quantité (<1% en poids). L'amélioration
de la cinétique de cristallisation d’un matériaurseluit par une modification de ses caractérigsqu
thermiques telles que I'augmentation de la vitekeseristallisation et du taux de cristallinité omcere

la diminution du temps de demi-cristallisation. lofsetiques de cristallisation peuvent étre désrite
'aide de modéles. Dans le cadre de ce travail, nesleles les mieux adaptés sont ceux de la
cristallisation anisotherme (modeles d’Ozawa, de &lode Ziabicki). En effet, bien que moins
étudiées que les modéles décrivant les cinétigaasistallisation dans des conditions isothermes ca
plus délicates a interpréter, les théories suritdatlisation anisotherme (a vitesse de refrolissnt
constante) se rapprochent d’avantages des corglitidnstrielles de mise en ceuvre.

Toutefois, les systemes concernés par la présentie éntroduisent aussi d’'autres difficultés qui
risqueront de rendre l'interprétation des résultdsez délicate. En effet, il s'agit de mélanges de
polymeres semi-cristallins immiscibles. Or, rarestdes travaux consacrés a ces cas de figure. De
plus, il sera intéressant d’examiner dans quellesumge les polyoléfines et éventuellement le
compatibilisant peuvent jouer le réle d’agent nantépuisque ces composés sont présents en grande
quantité (de 10 & 20 % en poids) dans le mélangkn,He polyéthyléne et le polypropyléne ont la
particularité d’avoir une température de cristatiisn inférieure a celle du PET. Cela signifie oes

du refroidissement, le PET cristallise sur une phdispersée de polyoléfine encore a I'état fondu.
L’origine recyclée de la matrice sera égalementaserver a I'esprit, la présence éventuelle de
charges ou additifs étant susceptible de modueteledances observées.
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[.7. CONCLUSION ET PROGRAMME DE RECHERCHE

Le PET occupe une grande place dans le secteterdbdllage alimentaire, notamment parce gu'il
intervient dans la fabrication de bouteilles d'@sinérale. Ce secteur étant soumis a une forteipress
réglementaire en terme de recyclage, il est plus mgcessaire de valoriser les déchets issus des
bouteilles plastiques. Si le PET constitue en nrajgartie ces objets, il ne faut pas négliger k& pa
représentée par les polyoléfines, essentielleneeREl et le PP, servant a fabriquer les boucholes et
étiquettes thermorétractables. Le recyclage du &Efant que matiére pure nécessite donc des étapes
de tri assez onéreuses, qui ne permettent pasldaisedion directe des autres constituants des
bouteilles. L’idée ayant motivé cette étude estcdibm pouvoir valoriser simultanément I'ensemble des
polymeres intervenant dans la fabrication des hitegeplastiques (PET/PE/PP), en s’affranchissant
des étapes de tri, dans le but d’obtenir un matémel aux propriétés intéressantes. Le PET et les
polyoléfines étant des polymeéres incompatibleseeatr, la difficulté mais aussi I'originalité de ce
travail consiste donc a proposer des solutions@oauement et industriellement satisfaisantes pour
le recyclage des mélanges ternaires fortement diéibéés de PET (80 a 90 % en poids), PE (5 & 20%
en poids) et PP (5 a 20% en poids) issus des lieatpiastiques.

L’étude bibliographiquechapitre ) a montré que I'immiscibilité et I'incompatibilitdes mélanges de
polyméres s’explique par des notions de thermodyauzen L’'incompatibilité se traduit, au niveau
microscopique, par une morphologie instable enoraigle la compétition existant entre les
mécanismes de division de goutte et de coalescemas, également par de mauvaises propriétés a
I'interface (adhésion médiocre entre les phasédarts tensions interfaciales), conférant au materi
final des propriétés peu satisfaisantes. La comitiatition des mélanges constitue un moyen efficace
d’amélioration de leurs performances (propriétésisage). Si I'éventail des techniques de
compatibilisation des mélanges de polymeéres esizdasge, les méthodes nécessitant I'utilisation ou
la création d'un copolymére sont les plus fréquentmatilisées pour la compatibilisation des
mélanges PET/polyoléfine. L'étude comparative éffidacité des copolyméres susceptibles de
compatibiliser de tels mélanges a montré que lpslgméres greffés porteurs de fonctions anhydride
maléique et les copolymeres blocs polyoléfines-afiate de glycidyle sont les plus courants. Ces
derniers sont toutefois les plus efficaces puismtie fonction a la particularité de pouvoir réayiec

les deux fonctions terminales du PET (carboxylbyelroxyle), contrairement a la fonction anhydride
maléique qui réagit préférentiellement avec lesgements hydroxyles du PETes copolymeéres, en
créant des liaisons a linterface, contribuent &lerer la dispersion, I'adhésion interfaciale et a
diminuer la taille de la phase dispersée ainsi lguéension interfaciale entre les polyméres du
meélange. Cependant, les travaux sur la compathiis des mélanges PET/polyoléfines portent en
grande partie sur les mélanges a matrice poly@ef®r, le cadre industriel de la présente étude
nécessite de considérer le cas de mélanges fortedésaquilibrés de PET (80 a 90% en poids) et
polyoléfines (10 a 20% en poids).

Le chapitre Il présentera les matériaux (polymeres de base etsagempatibilisants) et moyens
expérimentaux mis en ceuvre. Une attention paréicuksera portée a la caractérisation initiale dui PE
issu du recyclage. Une fois la compatibilisatios déférents mélanges binaires et ternaires (PET/PE
PET/PP, PET/PE/PP) effectuée avec différents copirlgs (polyéthylene greffé anhydride maléique
PEgMA, polypropyléne greffé anhydride maléique PRgdt éthyléne bloc méthacrylate de glycidyle
EGMA) il sera nécessaire d’'opérer un choix paras copolyméres en fonction de leur efficacité,
dépendante des propriétés interfaciales du mélange.

Pour mettre en évidence lefficacité de la complgdtion, on examinera, achapitre I, la
morpholgie ainsi que les propriétés interfaciales mhélanges PET/polyoléfines compatibilisés ou non
par le PEgMA, le PPgMA et TEGMA. L'effet du comjilsitisant sera évalué en terme de réduction de
la taille des nodules de la phase dispersée etéliamation de I'adhésion interfaciale. L'utilisatiae

la spectroscopie infrarouge apportera un complém@mfiormation sur I'efficacité de la réaction de
compatibilisation.
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Des propriétés a l'interface vont dépendre les fitds mécaniques des mélanges. Les propriétés
mécaniques a la rupture en traction (allongemertoatrainte), au choc (résilience) ainsi que la
ténacité (initiation et propagation de fissure)oserétudiées awhapitre IV. Ce volet de I'étude,
notamment la ténacité, fait une fois encore dédant la bibliographie. En effet, on trouve en géhér
des travaux portant sur les propriétés mécaniqueptare des mélanges PET/polyoléfine a matrice
polyoléfine et sur les propriétés a la fissurate polyméres renforcés (composites) mais les
meélanges de polyméres PET/polyoléfines sont treement étudiés sous cet angle. Les
caractéristiques mécaniques seront reliées, vididation de modeéles, aux propriétés interfaciabes

la nature et a la taille de la phase disperséaéatsiciu chapitre 111.

Enfin, si 'amélioration des propriétés mécaniques mélanges est due a la morphologie et aux
conditions a linterface, dans le cas de polymésemi-cristallins, elle peut également étre la
conséquence d’'une modification significative dectestallinité de ces polymeres. Cet aspect fera
I'objet du chapitre V. Il présente un intérét particulier dans cettelétpuisque le PET posséde une
vitesse de cristallisation lente, ce qui affectteiment ses propriétés finales notamment sur deepi
injectées. Le moyen permettant d’augmenter la sétede cristallisation consiste a ajouter un agent
nucléant (composés minéraux, organomeétalliquesioare polyméres). Ce composé, ajouté en faible
guantité (< 1% en poids), favorise le processusutteation hétérogene. En complément des analyses
thermiques couramment effectuées (étude des theamoges de fusion et de cristallisation), il existe
plusieurs modeles cinétiques permettant de compeeled mécanismes se produisant au cours des
cinétiques de cristallisation anisotherme. Cependaa cristallisation des mélanges de polymeres
fait 'objet de nombreuses études, la plupart dientlles portent sur des mélanges miscibles,
constitués de polymeres amorphes et semi-cristalinmatrice polyoléfine. Rares sont les études
consacrées aux mélanges PET/polyoléfines, dont d&rice (PET) posséde une température de
cristallisation supérieure a celle de la phaseetig®e, obligeant ainsi la phase majoritaire aathisgtr

sur une phase dispersée a I'état liquide. De pléeyt garder a I'esprit que la composition du P&l
I'étude, provenant des déchets plastiques, estméeoet qu’il peut contenir des charges et additifs
pouvant aussi influencer les propriétés finalesndteriau.

En conclusion, le programme de recherche établipoot@ plusieurs aspects originaux, riches en
challenges scientifiques, dans la mesure ou ilddyar:
- I'étude de mélanges binaires et ternaires PET/péfiyes (PE et PP) fortement déséquilibrés
a matrice PET et phase dispersée polyoléfines,
- I'étude de matériaux (PET notamment) issus du teggc
- I'étude de la ténacité de ces mélanges de polynséirela base des concepts de la mécanique
de la rupture, en liaison avec les caractéristignemphologiques et les propriétés
interfaciales,
- l'étude et la modélisation des cinétiques de dlistion anisothermes de mélanges de
polymeres semi-cristallins immiscibles dont la ghasajoritaire (matrice) possede une
température de cristallisation supérieure a calleagphase dispersée.
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CHAPITRE Il - MATERIAUX ET MOYENS
EXPERIMENTAUX

Dans ce chapitre seront présentés les matérialpripres de base et compatibilisants) ainsi que les
techniques expérimentales permettant [I'élaboratieh la caractérisation des mélanges

PET/polyoléfines (paragraphes 1.1, 1.2 et 1.Bg PET étant un matériau assez complexe, du fait
notamment du caractére hygroscopique des boutshaimes, les conditions d’essais ne sont pas
systématiqguement les mémes d’'une étude a l'autrectest d’autant plus vrai lorsque le PET est iss

du recyclage. Aussi sera-t-il nécessaire de lectaniger préalablement (paragraphe 11.4), en
établissant en particulier, un protocole expérimentermettant d’évaluer son comportement

rhéologique (taux d’humidité et temps de séchagesdbantillons, temps et température d’essai).

I1.1. MATERIAUX DE BASE

Le poly(éthylene téréphtalateffigure 11.1) est un polyester provenant de laypohdensation de
'acide téréphtalique et de I'éthyléne glycol (figull.2). Il se caractérise généralement par une
température de fusion comprise entre 240 et 260t€gérature de transition vitreuse comprise entre
70 et 80°C ainsi que par de bonnes performanceanmitges. En effet, le PET possede a température
ambiante un comportement ductile en traction avex déformation a la rupture de I'ordre de 50%,
une contrainte au seuil de I'ordre de 50-60 MPanainodule d’Young de I'ordre de 2500-2700 MPa.

Le PET utilisé dans cette étude provient du broydgebouteilles. Il se présente sous forme de
paillettes transparentes ou colorées, dont la dsinarest de I'ordre du centimetre. Ces pailletiesa
des origines trés différentes, les fiches techrigone sont pas disponibles c’est pourquoi il est
nécessaire de déterminer certaines caractéristaqupealable (paragraphe I1.4).

o) o)
HO O—CHy—CH,—O+H
n

Figure II.1 — Formule semi-développée du poly(éthyléne téedate)

Q s @ o [=}
"'WQ)\DH + MQ/U\O-CHQ—CHTOH —— D—CH;—CHEH}r + HoO
@ "

Figure 1.2 — Réaction de polycondensation et d’hydrolyse Bu.P
Le poly(éthylene)utilisé est un polyéthylene basse densité (HDRH)ni par Polymeri Europa, de

référence commerciale RibléheFL20. Les caractéristiques techniques de ce nraatégont
récapitulées dans le tableau 1.1 :
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Tableau Il.1 - Caractéristiques du polyéthyléne Ribl&ifg 20.
'données fournisseurgonnées obtenues au laboratoire.

propriété méthode valeur
indice de fluidité ASTM D1238 2,29/10 min
température de fusion DSC 111°C
contrainte & la rupture en traction a 23°C 13 MPa
allongement & la rupture en traction a 23°C ISO R527 86%
module de Young & 23°C 105 MPa

Le poly(propyléne)utilisé est un polypropyléne homopolymere fourar Polychim, de référence
commerciale B10FB. Les caractéristiques technigieese matériau sont récapitulées dans le tableau
.2.

Tableau II.2 - Caractéristiques du polyprolyléne Polychim B10OFB
'données fournisseurgonnées obtenues au laboratoire.

propriété méthode valeur
indice de fluidité ASTM D1238 5g/10 min
température de fusion DSC 159°C
contrainte au seuil en traction & 23°C 31 MPa
contrainte a la rupture en tractlor_1 a23°c ISO R527 20 MPa
allongement & la rupture en traction a 23°C 330%
module de Young & 23%C 1287 MPa

Les agents de compatibilisation sont les compotkses pour améliorer les propriétés des mélanges
PET/polyoléfines. Les propriétés des trois ageetsampatibilisation utilisés lors de cette étudet so
décrites ci-apres.

Le copolymére bloc éthylene-méthacrylate de glycidieGMA (éthyléne (92% en poids)-
méthacrylate de glycidyle (8% en poids)), de réféeecommerciale LOTADER AX8840 (figure 11.3)
est commercialisé par Arkema. Le méthacrylate gleidyle a la particularité de pouvoir réagir avec
les fonctions acide carboxylique du PET via sa fioncépoxyde.

CH3

'I‘CHQCHQ'];I‘CHQ(I:']}

7
o)
|

CHs

CH
| =0
CH,
Figure 11.3 — Structure chimique de I'éthylene-bloc-méthadeylde glycidyle (EGMA).

Les principales caractéristiques de ce compatanitisont rappelées dans le tableau 11.3 :
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Tableau I1.3 - Caractéristiques du Lotader AX 8840 (donnéesnisgeur)

propriété méthode valeur
indice de fluidité ASTM D1238 5g/10 min
température de fusion DSC 105°C
contrainte a la rupture a 23°C ISO R527 8 MPa
allongement a la rupture a 23°C ISO R527 4209
module de Young a 23°C ISO R527 104 MPa

Le copolymere greffé poly(éthylene)-g-anhydride malégPEgMA (0,2% en poids de fonctions
anhdride maléique) de référence commerciale OREXYY8803, est fourni par Arkema (figure 11.4.a).

Il a été utilisé pour compatibiliser les mélang&S PE. La fonction anhydride de ce composant réagit
avec les fonctions hydroxyles du PET. Les prin@paaractéristiques de ce matériau sont répersoriée
dans le tableau I11.4.

CH CH

3 3

-(-cHz—cHzaH-(-cH—cﬂza-

.

| |
-ECHE—CHa;(-CH—(I:-)E

P e
O=C C=0 O=C C=0
R
\D/ o
(@) (b)

polypropylene greffé anhydride maléique (PPgMA) (b)

Tableau 1.4 - Caractéristiques du PE-g-MA OREVAC (donnéesri@seur)

Figure 11.4 — Structure chimique du polyéthyléne greffé antdgmaléique (PEgMA) (a) et du

propriété méthode valeur
indice de fluidité ASTM D1238 2g/10 min
température de fusion DSC 124°C
contrainte au seuil en traction a 23°C 8 MPa
contrainte a la rupture en traction a 23°C ASTM D638 25 MPAa
allongement a la rupture en traction a 23°C 920%
module de Young a 23°C ISO R527 150 MPa

Le poly(propylene)-g-anhydride maléique PPgMA,15% en poids de fonctions anhydride maléique)

de référence commerciale OREVAC PP-C, est un copily greffé fourni par Arkema (figure 11.4.b).

Il a été utilisé pour compatibiliser les mélang&d APP. La fonction anhydride de ce composant réagit
avec les fonctions hydroxyles du PET. Les carattgries de ce produit sont présentées dans le
tableau I1.5.

Tableau II.5 - Caractéristiques du PP-g-MA OREVAC (données fimseur)

propriété méthode valeur
indice de fluidité ASTM D1238 2g/10 min
température de fusion DSC 151°C
contrainte au seuil en traction & 23°C 20 MPR
contrainte a la rupture en traction a 23°C ASTM D638 35 MPa
allongement a la rupture en traction a 23°( 550%
module de Young a 23°C ISO R527 580 MPa

63/166

© 2010 Tous droits réservés. http://doc.univ-lille1.fr



© 2010 Tous droits réservés.

Thése de Sophie Leprétre-Dropsit, Lille 1, 2008

CHAPITREIl —-MATERIAUX ET MOYENS EXPERIMENTAUX

[I.2. FORMULATION DES MELANGES

On a choisi de réaliser, dans un premier temps, rdéklanges binaires PET/PE et PET/PP
compatibilisés par le PE-g-MA et 'TEGMA et par 1@4-MA et TEGMA, respectivement, puis, dans
un deuxieme temps, des mélanges ternaires PETPPEGMpatibilisés a l'aide des trois
compatibilisants. Les différentes formulations iséies pour ces mélanges a matrice PET sont
répertoriées dans le tableau II.6.

Tableau 1.6 — Formulation des mélanges PET/polyoléfines

Formulation du mélange Proportions de chaque constituant (% en poids)
PET PE PP PEgMA| PPgMA| EGMA
PET/PE 80/20 80 20 0 0 0 0
PET/PE/PEgMA 80/17/3 80 17 0 3 0 0
PET/PE/PEgMA 80/13/7 80 13 0 7 0 0
PET/PE/EGMA 80/18/2 80 18 0 0 0 2
PET/PE/EGMA 80/13/7 80 13 0 0 0 7
PET/PP 80/20 80 0 20 0 0 0
PET/PP/PPgMA 80/17/3 80 0 17 0 3 0
PET/PP/PPgMA 80/13/7 80 0 13 0 7 0
PET/PP/EGMA 80/18/2 80 0 18 0 0 2
PET/PP/EGMA 80/13/7 80 0 13 0 0 7
PET/PE/PP 90/5/5 90 5 5 0 0 0
PET/PE/PP/PEgMA 90/5/5/6,5 90 5 5 6,5 0 0
PET/PE/PP/PEgMA/PPgMA 90/5/5/3,25/3,2b 90 5 5 3,45 3,25
PET/PE/PP/EGMA 90/5/5/6,5 90 5 5 0 0 6,5

Lorsque I'on ajoute 2% en poids de compatibilisa@eia ne signifie pas qu'il y a 2% en poids de
fonctions réactives GMA dans le mélange puisqueof@lymere bloc EGMA comporte uniquement
8% en poids de fonctions GMA. Il en est de mémer pesicopolymeres greffés PEgMA et PPgMA.
Le tableau 11.7 donne les taux réels de fonctigastives en fonction du taux de compatibilisantsdan
le mélange.

Tableau I1.7 — taux de fonctions réactives présentes danséénges compatibilisés (calculés a
partir des données fournisseur)

taux dans le taux de fonctions
compatibilisant | mélange (% en | réactives (% en
poids) poids)
2 0,16
EGMA 6,5 0,52
7 0,56
3 0,006
PEGMA 7 0,014
3,25 0,0065
6,5 0,013
3 0,045
PPgMA 7 0,0105
3,25 0,0048
64/166

http://doc.univ-lille1.fr



Thése de Sophie Leprétre-Dropsit, Lille 1, 2008
CHAPITREII —MATERIAUX ET MOYENSEXPERIMENTAUX

[1.3. TECHNIQUES DE MISE EN (EUVRE ET DE CARACTERISA TION

[1.3.1. Mise en ceuvre

Les mélanges binaires et ternaires ont été prépai@mmpatibilisés a I'aide d’'urextrudeuse mono-
vis Kaufman (diamétre 40 mm : L/D = 22). La filierd esnstituée de quatre joncs. L’extrudeuse est
équipée, a son extrémité, d'un mélangeur de typee66MB-R. Il est parcouru en sens axial par le
polymére fondu et les éléments mélangeurs homoggmela matiére en sens radial. En sortie de
filiere, les quatre joncs sont refroidis par trendp@s I'eau, puis séchés et granulés.

A partir de granulés issus des mélanges de polamgméparés par extrusion, des éprouvettes de
traction et de choc ont été moulées sur presse a injecteélectrique de marque Krauss-Maffei KM
80-160E. Les caractéristiques utilisés pour la miseceuvre des mélanges PET recyclé/polyoléfine

sont :
Diamétre de la vis : 28 mm Température du moule : 60°C
Longueur de la vis : 700 mm (L/D = 25) Vitesse d'injection : 75 mm/s
Vitesse de rotation de la vis : 90 tr/min Pression de maintien : 500 bars
Températures : 230/250/260/270/270°C Temps de maintien: 20 s
Force de fermeture du moule : 800 kN Temps de refroidissement : 30 s

Des plaques de dimension 115x115x2 mm ont égalkeéténréalisées, a partir des mélanges, par
pressage a chaydur une presse de marque Dolouets. Ces plagtéséomoulées a une température
de 270°C par application d'une pression de 110 pardant 10 min. Des disques de 25 mm de
diametre et de 1 mm d’épaisseur sont ensuite désodigns ces plaques en vue de la caractérisation
morphologique et rhéologique.

11.3.2. Caractérisation des propriétés mécaniques

Toutes les éprouvettes ont été stockées en safiatidée a 23°C, et 50% HR pendant 72 heures
minimum avant les essais mécaniques.

Les essais de tractioront été effectués suivant la norme ISO 527-2 sw@& machine de traction
Instron 1185 sur éprouvette haltere représentédigyame 11.5. Les caractéristigues mesurées sont le
module d’Young, les contraintes et allongementsaalil et a la rupture.
La mesure de I'élongation pour la déterminationndodule d'Young est réalisée a l'aide d'un
extensometre. La vitesse de traction utilisée paesurer le module est de 1 mm/nfaur les essais
jusqu'a la rupture sans extensomeétre, de nouvépesuvettes sont utilisées et une vitesse de 10
mm/min est choisie.

L
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1 Ly= 150
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Figure 11.5 — Eprouvette de traction selon la norme NF EN B2@-2

La résistance au choc (résilience) des mélangesvastiée pachoc Charpysur des éprouvettes
entaillées (figure 11.6) et non entaillées a 23&€ § froid), suivant la norme ISO 179-1. Le pendule
Zwick utilisé posséde une énergie intrinséque 8eJ7’énergie mesurée a vide, correspondant aux
frottements et autres pertes, est de 0,04J. Caliteirvest soustraite & chacune des mesures effsctué
Les essais sont réalisés sur des éprouvettes @mmpakebout. Pour les essais de choc entaillé, des
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entailles de typa (rayon en fond d’entaille = 0,25 mm) sont réalsséeivant la norme ISO 179-1 sur
les éprouvettes. Dix éprouvettes par essais siiseas afin d’'obtenir une moyenne ainsi qu'un écar
type représentatifs.

L =80 mm
h =10 mm
h=4 mm

Figure 11.6 — Eprouvétte de choc entaillé selon la norme ISO1.79-
Les essais difexion trois pointsen vue de I'étude des caractéristiques de ténaddéupture (I et

Jc) des mélanges ont été réalisés sur des éprouesttatiées (suivant la norme ISO 179-1) de type
SENB (Single Edge Notch Bend) (figure 11.7) suivinhorme 1ISO 13586.

' ;I!_ 101man
| y
%97 401mn 4?

Figure 1.7 — Dimensions des éprouvettes SENB selon la normel38386.

¢ = 3. 51mm
b = 4mun

Ensuite, on réalise une fissure en fond d’entaifileappuyant Iégérement sur une lame de rasoir neuve
placée dans I'entaille. Les éprouvettes ont étlickéks en flexion 3 points sur un dynamométre de
type Instron 1185 a la vitesse de 10 mm/min. Lesls®s donnant I'évolution de la force en fonction
du déplacement ont été enregistrées et les résolatété dépouillés selon 'annexe C, de maniére a
calculer les grandeurs caractéristigueeKl.

11.3.3. Caractérisation physico-chimique et rhéologjue

Les composeés purs (PET, PE, PP et compatibilisantsgté testés panalyse thermogravimétrique
(ATG) sur un équipement TGA Q-50 de TA Instrumeptgalablement étalonné a I'indium, afin de
vérifier leur stabilité & 270°C, température deergs oeuvre.

L'analyse enthalpique différentielle (DSCest effectuée sur un équipement DSC Q-100 de TA
Instruments au Laboratoire de Chimie Organique acm@moléculaire de I'Université de Lille 1
(LCOM). Cette technique permet de mesurer la difiée d’énergie absorbée ou restituée par
I’échantillon testé par rapport & une capsule dieleeférence. Elle permet de mesurer les tempégatur
de fusion, de cristallisation et de transitionedtse d’'un matériau ou encore de suivre des cirgiqu
de cristallisation en isotherme (refroidissementteinpérature constante) ou en anisotherme
(refroidissement a vitesse constante). Avant léisa@on des essais, I'appareillage a été étalanné
lindium. Les analyses, effectuées sur des échamsilde masse comprise entre 5 et 6 mg, sont
réalisées sous balayage d’azote afin d'éviter toédetion du matériau étudié avec I'atmosphére du
four. Les échantillons ont tout d’abord subi ungtherme a 270°C pendant 3 minutes afin d’effacer
I'histoire thermique des matériaux. Les essais rilatlisation anisotherme ont été effectués a des
vitesses de refroidissement de 5, 10, 20 et 50¥C/Bhaque mesure est une moyenne prise sur quatre
échantillons. Les cinétiques de cristallisationtsauvies d’'une montée en température de 30°C a
270°C a 10°C/min afin de déterminer les températuaie fusion des différents constituants apres le
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traitement thermique. Les températures de cristitin T et de fusion Tont été prises au sommet
des pics de cristallisation et de fusion, respeatient.

Les analyses Infrarougsmnt réalisées panalyse Infrarouge a Transformée de Fouri€fRTF) sur

un équipement Perkin Elmer 1720X au LaboratoireCtiémie Organique et Macromoléculaire de
I'Université de Lille 1 (LCOM). Le domaine spectid# cet appareil s'étend de 400 & 7000 crfest-
a-dire a la fois sur le moyen infrarouge et undig@adu proche infrarouge. Toutes les fonctions
étudiées ici absorbent dans le moyen infrarougedpmaine d’étude se limite donc entre 400 et 4000
cm’. Les spectres sont réalisés sur des films d’émaissomprise entre 30 et 40 um obtenus par
pressage a chaud.

La masse molaire du PET a été déterminéerigapsimétrie capillaire suivant la normdF EN 1ISO

1628-1. Le PET est dissout dans un mélange phéb@/2, -tétrachloroéthane (60/40) avant d’étre
introduit dans un viscosimétre de type Ubbelohdesdlution monte, par aspiration, dans un capdllair
jaugé. Apres avoir relaché la pression, on mesuterhps mis par la surface libre du liquide pour
passer entre deux repéres gravés, encore appglé téaétution. Grace a la relation de Mark Houwink

(équation 85), on peut déduire la masse molaireemog en poid$/l_W du PET a partir de la mesure
de la viscosité intrinsequg]

[7]=KkMm,” [85]

avec K = 7,44.10dl/g eta = 0,648 & 25°C pour un mélange phénol/1,1,2,2¢htoroéthane (60/40)
a température ambiante [BER84]. En pratique, dis@tiéquation 86 :

e, = (t_t_o) 1000 [86]
C.t,

avecto le temps d’élution du solvant, le temps d’élution de la solution et C la concdidrade la
solution. Les temps d’élution sont déterminés &ipde la moyenne de trois mesures. Le tracé de

100Q (f—t_o)/c.g en fonction de la concentration C donne une dibitet I'ordonnée a l'origine (a
concentration nulle) correspond a la viscositérietrque 1j].

La teneur en eauwlans le PET est déterminée a partir de la méttled&arl Fischer (hormes NF T 20-
052 et NF T 51-033). Cette technique consiste ardtsau contenue dans le polymere par de l'iode,
le tout en présence de méthanol (solvant), d’antigdiulfurique et de pyridine. Le polymére est @ort

a une température suffisamment élevée pour évaporeeau (on se place au dessus gedur le
PET la température choisie est de 150°C). L'eaustgthappe du polymére est amenée jusqu’au
solvant présent dans le bécher par un couranti@ase. Il est nécessaire, au préalable, de détermi

le temps nécessaire a I'évaporation de I'eau coetelans le polymére. Pour ce faire, on réalise des
dosages d'eau a des temps d’évaporation variaB0de 5400 secondes, puis on trace I'évolution de
la quantité d’eau en fonction du temps d’évaporafiigure 11.8). Pour le PET, on choisit un temps
d’évaporation de 3600 secondes.
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Figure 11.8 — Détermination du temps nécessaire a I'évaparatiol’eau contenue dans le polymere.

Un rhéometre rotationnel a contrainte imposéke type ARES a été utilisé, sous atmosphére inerte
pour effectuer les caractérisations rhéologiquetabaratoire de rhéologie des matériaux polymeres
de I'Ecole Polytechnique de I'Université de SaolBdBrésil). Cet équipement permet la réalisation
de mesures a faible contrainte afin de rester trdomaine de déformation réversible (domaine
viscoélastique linéaire). Les grandeurs mesuréns ldacadre de cette étude sont le module élastique
G’, caractérisant I'énergie accumulée sous fornastigue, le module G", caractérisant I'énergie
dissipée sous forme de chaleur et la viscositinggquen*. Les échantillons testés ont été obtenus
par pressage a chaud. Un plateau paralléle eseutivec un entrefer de 0,7 mm et un plateau de 25
mm de diametre. Des essais en balayage de fréquencité effectués a 270°C, sur une plage de
fréquence de 100 a 0,1 rad/s et de 0,1 a 100 ¢(adisints par décade). Des essais en balayage de
temps ont également été réalisés a 300, 1000, 8020800 secondes a 270°C.

lI. 3.4. Observations microscopiques

La surface brute des éprouvettes injectées n'estgaptée a I'observation microscopique. En effet,
on observe généralement des couches minces auspop® optique en transmission et des surfaces
planes polies au microscope optique en réflexianmi€roscopie électronique a balayage, on observe
des éprouvettes fracturées.

Les coupes minces destinées a la microscopie esntiasion sont obtenues muicrotomede marque
Leica RM 2165. Pour les observations au microsagtigue en réflexion, les échantillons sont polis
sur unepolisseusede marque Struers. Les matériaux a observer somt @nrobés au préalable dans
une résine acryliqgue thermodurcissable (Durofix:&ts) puis polis a l'aide de papiers abrasifs au
grain de plus en plus fins. L'observation par msoopie électronique a balayage de la morphologie
des mélanges de polymeéres est effectuée suapeavettes cryofracturéagans I'azote liquide.

Les observations pamnicroscopie optiqueéalisées sur les mélanges de polyméres ont &éuss a
l'aide d'un équipement Jenapol (Karl-Zeiss Jen&).n@icroscope peut étre utilisé en réflexion ou en
transmission et permet d'obtenir des images gresiel0 a 200 fois selon I'objectif choisi. Sur ce
microscope, il est possible d’adapter ytatine chauffante programmabla@e type Mettler Toledo
utile pour I'observation en transmission de coucimésces soumises a des rampes de température
(visualisation de cinétiques de cristallisationt paemple). Un systeme gmlarisation permet des
observations plus contrastées et I'utilisation eetilles A et A/4 couplées a ce systéme créent de
fausses couleurs, rendant les images encore pibke$ (figure 11.9).

68/166

© 2010 Tous droits réservés. http://doc.univ-lille1.fr



Thése de Sophie Leprétre-Dropsit, Lille 1, 2008
CHAPITREII —MATERIAUX ET MOYENSEXPERIMENTAUX

T PR SRR

Figure 11.9 — Polypropyléene a température ambiante

Les mélanges de polymeres sont également caréstgragMicroscopie Electronique a Balayage
sur un équipement Hitachi S4300SEN. Les échansilloiétant pas conducteurs, ils ont été, au
préalable, métallisés a I'or (sous vide, dans un@sphere d’argon). Les observations se font sous
vide, par balayage du faisceau d’électrons suutfase de I'échantillon. Les mesures de la taiés d
phases dispersées ont été réalisées par traitefiraages.

II.4. PROPRIETES DU PET DE L'ETUDE

[1.4.1. Phénomenes affectant le PET durant sa misn osuvre

Le PET est un matériau assez complexe notammefaitdie sa structure particuliére (figure 11.1). En
effet, le PET présente des groupements ester,bdeng I'hydrolyse et des séquences éthyléniques
fortement sensibles a I'oxygéne au dela de la teatype de fusion. Aussi, il peut se produire trois
phénoménes au dela de la température de fusionaperld process ou durant les mesures
rhéologiques : hydrolyse/polycondensation, dégiraddhermique et oxydation [COLO06].

La réaction depolycondensation(figure 1.2) est une polymérisation par étape sdéequelle la
croissance des chaines de polyméres résulte dgorsade condensation entre molécules de tous
degrés de polymérisation. Une réaction de condensast une réaction chimique au cours de laquelle
deux molécules ou groupements fonctionnels se awmbipour former une seule molécule.
Généralement, cette réaction produit comme résifupetites molécules telles que I'eau, l'acide
acétigue ou encore le méthanol.

Cette réaction d’estérification est réversibleatduit & lhydrolysede I'ester, c’est a dire a la scission
des chaines de polymeres par I'eau. Le PET essérgsible a I'hydrolyse [AWAO5] mais le processus
d’hydrolyse du PET est encore une notion asseaiob$8AMOO]. Plusieurs travaux de recherche ont
montré que I'hydrolyse du PET se produit par lasion des chaines au niveau des groupements ester,
donnant lieu & 'augmentation des fonctions carbescgt hydroxyles en bout de chaine et a la créatio
de petits fragments de chaines [SAMO0O, PIR07, HQ8jure 11.10).
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Figure 11.10 — Processus d’hydrolyse du PET [SAMOOQ]

La réaction d’hydrolyse (figure 11.2) se produitfgrentiellement lorsque la quantité d’eau présente
dans le milieu réactionnel est supérieure a la @atnation d’équilibre. Dans ce cas, I'équilibrelde
réaction d’hydrolyse/estérification est déplacésver gauche (sens 2). En revanche, le processus de
polycondensation prédomine si la quantité d’eamdigu réactionnel est inférieure a la concentratio
d’équilibre. On déplace alors I'équilibre de lagtan d’hydrolyse/estérification vers la droite risel)
[COLOS6].

A température élevée, le PET est susceptible de deb réactions de transestérification (figurgll),
conduisant a la modification de la distribution of&sse molaire jusqu'a ce que la distribution
d’équilibre soit atteinte.

R-COO-R’ + R"-OH = R-COO-R’ + R’-OH
Figure 11.11 — Réaction de transestérification

Toutefois, en absence d’'oxygéne, les chaines desBEEgradent essentiellement par des mécanismes
non radicalaires impliqguant un réarrangement desr eéghyléniques (figure 11.12). Il s’agit de la
réaction dalégradation thermiquedu PET.
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Figure 11.12 - Dégradation du PET suivant un mécanisme noitatkedre [COLO06]

Ce phénomeéne est assez lent dans les conditiontugils de mise en oeuvre et prédomine
uniquement lorsque les processus d’hydrolyse/éstéiion ont atteints leur équilibre.

Le processus d'oxydatiodu PET se produit préférentiellement sur les geougnts méthyléniques. A

forte concentration d’oxygene, cette réaction candula scission des chaines alors qu’a faible
concentration d’oxygene ce processus favorise pletd enchevétrement.

70/166

© 2010 Tous droits réservés. http://doc.univ-lille1.fr



Thése de Sophie Leprétre-Dropsit, Lille 1, 2008
CHAPITREII —MATERIAUX ET MOYENSEXPERIMENTAUX

11.4.2. Caractérisation du PET recyclé

Compte-tenu de I'importante influence de I'humiditéde la température sur la structure du PET, il
est nécessaire d'étudier ce matériau seul afin ateprendre les mécanismes susceptibles de se
produire non seulement au cours des essais rhgakgimais aussi -et surtout- lors de la mise en
ceuvre. On étudie donc linfluence du taux d’hundidiet de la température sur le comportement
rhéologique du PET. Les mesures rhéologiques du $Uat effectuées a l'aide d'un rhéométre a
contrainte imposée (paragraphe 11.3.3), sous ath@spinerte. Des balayages en temps sont effectués
sur des échantillons de PET a 270°C et 300°C poanjue condition de séchage du PET (0, 1, 4 et 24
heures). Aprés ces manipulations, la masse maiaiseéchantillons a été mesurée par viscosimétrie
capillaire (paragraphe 11.3.3) avec pour objectiffdire le lien entre la viscosité et la masse m®ldu

PET.

Dans un premier temps, il est nécessaire d’évédutaux d’humidité contenu dans chaque échantillon
de PET en fonction des conditions de séchage.dr@itici est de pouvoir déterminer le temps de
séchage du PET nécessaire a I'évaporation de [leadétermination de la teneur en eau dans le PET
est déterminée a partir de la méthode de Karl Eis¢Dn trace I'évolution du taux d’humidité contenu
dans le PET en fonction du temps de séchage dmpoty(figure 11.13).

= = =1 o= =
— [ T e Lh
1 1 1 1 S

Taux d'humidité (% en poids)

=

10 20 30
Temps de séchage (h)

=]

Figure 11.13 — Evolution de la quantité d’eau contenue dari®H& en fonction du temps de séchage.

La quantité d’eau contenue dans le PET diminue ptigint un plateau a partir de cing heures de
séchage sous vide a 120°C. Le temps de séchagmumindu PET, dans les conditions citées, est
donc de cing heures. Par conséquent, c’est ce telmpsechage qu'il convient d’adopter lors du
processus de mise en ceuvre ou au cours des dEsaEEIques.

La figure 11.14 montre I'’évolution du module élagte G’, du module visqueux G” et de la viscosité
complexen* en fonction de la fréquence et du temps pourésntillons de PET contenant 0,45 et
0,09% en poids d’humidité. Les courbes représentaht G” et n* sont tres irrégulieres,
particulierement pour I'échantillon contenant 0,45Phumidité. Le comportement rhéologique du
PET séché (0,09% d’humidité) est aussi irrégul@tamment aux basses fréquences. En outre, les
courbes de G’ et G ne se croisent pas, ce quiurdige le PET ne présente pas de transition entre
solide et liquide.

71/166

© 2010 Tous droits réservés. http://doc.univ-lille1.fr



Thése de Sophie Leprétre-Dropsit, Lille 1, 2008
CHAPITREII —MATERIAUX ET MOYENSEXPERIMENTAUX

Temps (=)
lil=]-] am B85 5 B
1 1 1 1 1
tY . ;
18" e
] & w0
— ] '
o ] F A =]
g N YW
Y
o 1073 e T T
— E 0 ]
kF:" ] L ]
i * n
[ r]
- P -
[n:] E A * 0 . o
L, ] s 0" s
= v | . ' hd ° a "
(n @'y g s . ",
- ] . = "R %o O o PET Désmlm
T ] a? - o a 0 O PET D.iSmlm
O gt o fom PET DiSml=
—_ = @ FET OMEml=
] * 0" FET OOSaml=
1 o & n PET DEml®
1% T T T I L |
.21 a1 1 10 0@

' Fréguence (rad/s)

Figure 11.14 — Evolution en fonction de la fréquence et du terdp la viscosité complexg, du
module élastique G’ et du module visqueux G” du Ri®htenant différents taux d’humidité a la
température de 270°@ssais réalisés au laboratoire de rhéologie detenaux polyméres de I'Ecole
Polytechnique de I'Université de Sao Paulo, par Bdriana Catelli de Souza sous la direction du
Prof. Nicole R Demarquette).

La figure 11.15 présente I'évolution en fonction thkmps de la viscosité complexe du PET séché
dans des conditions différentes et contenant dac tdux différents d’humidité pour des essais
réalisés a 270°C. La viscosité complexe du PETuestfonction décroissante du taux d’humidité,
indiguant que I'eau joue le réle de plastifiantRIHT. De plus, la viscosité complexe du PET diminue
au début de I'essai (de 0 & 500s) et ce phénonmgnglues prononcé pour les échantillons de PET
contenant les taux d’humidité les plus élevés. @stidl a la diminution de masse molaire du PET
occasionnée par I'hydrolyse des chaines, qui esttaht plus importante que le taux d’humidité est
élevé. Apres un temps d’'essai de 500 secondessdasité complexe du PET augmente et atteint un
équilibre a partir de 5000 secondes. Ceci esba#ira 'augmentation de la masse molaire du PET
engendrée par la réaction de post-condensation.

103 ]
; lﬂ:—: E
=
#* ]
= taux d'humiditeé :
101 o 0,09% en poids-
2 0,11% en poids
i & 0,20% en poids
100 # 0,45% en poids

0 2000 4000 6000 S0O0 10000 12000

Temps (s)
Figure 11.15 — Evolution en fonction du temps de la viscosibénplexen* d’échantillons de PET
contenant des taux d’humidité différerfessais réalisés au laboratoire de rhéologie des$éneux

polyméres de I'Ecole Polytechnique de I'UniversiégéSao Paulo, par Dr. Adriana Catelli de Souza
sous la direction du Prof. Nicole R Demarquette).
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La figure I1.16 présente I'évolution en fonction tkmps de la masse molaire d’échantillons de PET
contenant des taux différents d’humidité ayantegtéaits du rhéometre a différentes étapes dessessa
de balayage en temps conduits a 270°C.

2 5x10°
% 2,0x10%
=]
8 15x10°) D
=]
: }K/’
=1}
2 1,0x10%] ]
g taux d'humidité :
\ # 0,09% en poids
50x10% ] “ 0,11%0 en poids -
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1] 5000 10000
Temps (s)

Figure 11.16— Evolution de la masse molaire du PET en fonaiotemps, pour différents taux
d’humidité.

La masse molaire de tous les échantillons de PHEIinde avec le temps jusqu'a 500 secondes,
indiquant que la réaction d’hydrolyse a bien lieudgbut des essais. L’hydrolyse est plus importante
pour les échantillons ayant un taux d’humidité éJese qui engendre une plus faible masse molaire
pour ces échantillons. Aprés 500 secondes, la massdaire de tous les échantillons de PET
augmente, signifiant que la réaction de post-cosation se produit. La masse molaire du PET est
plus élevée pour les échantillons contenant le sndihumidité. Cela s’explique facilement par | fai
gue la réaction d’hydrolyse prédomine si le taukudiidité de I'échantillon est supérieur a la
concentration d'eau résiduelle mais, qu’en revanclee réaction de post-condensation est
prépondérante si le taux d’humidité de I'échamillest inférieur & la concentration d’eau résiduelle
[COLO06]. Dans le cas des échantillons de PET camte®,09% en poids d’humidité, la teneur en eau
initiale est plus basse que la concentration d’emiduelle et la réaction de post-condensation
prédomine tout au long de I'essai. En revancher péchantillon de PET contenant 0,45% en poids
d’humidité, la teneur en eau initiale est supégeairla concentration d’eau résiduelle et la réactio
d’hydrolyse se produit jusqu’'a 500 secondes d'edsmsuite, le taux d’humidité de I'échantillon
diminue (évaporation de l'eau) jusqu’a atteindree uraleur inférieure a la concentration d'eau
résiduelle et la réaction de post-condensationet¢yirédominante.

En somme, la viscosité compleye du PET augmente quand le taux d’humidité des mtillans de
PET diminue, indiquant que I'eau régule les cingggjde post-condensation : la valeur d’équilibre de
la viscosité complexe est atteinte plus rapidentersgue le taux d’humidité est faible (0,09% en
poids). Plus le taux d’humidité est faible (0,09%0mids), plus la vitesse de la réaction d’hydrelys
est faible, engendrant une augmentation de lasdtde réaction de post-condensation [COL06]. Un
comportement identique a été constaté par Acietnal. ACIO5] sur des essais réalisés avec le
polyamide 11.

La capacité du PET a s'hydrolyser ou & poursuameosdensation en fonction du taux d’humidité qu'il
contient et du temps de séjour en température, Smmionc des conditions particulieres pour la
caractérisation de son comportement rhéologiquehége & 120°C pendant un temps minimum de 5
heures afin de garantir un taux d’humidité infériau,10% en poids, essais effectués aprés un temps
d’attente de 5000s environ).

Ces conditions, nécessaires a la stabilisationahportement du PET, s'imposent également pour
I'évaluation du comportement de ses mélanges. @&s eont inadaptées a la caractérisation du
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comportement des polyoléfines. En effet, la figlird7 montre ['évolution dans le temps de la
viscosité intrinseque du PET, du PP et d'un méldPge&/PP (90/10). Aux temps courts (temps
inférieurs a 5000s), les polyoléfines sont stalohess le comportement du PET évolue a cause du
phénomene de post-condensation. Aux temps longgpétesupérieurs a 5000s), le comportement du
PET s’est stabilisé, mais les polyoléfines se gégradées. Des résultats similaires sont obtenws po
un mélange PET/PE. Ainsi, il n'est pas possibldettiifier des conditions d’essais communes aux
différents matériaux (mélanges et polymeéres payr@etisnettant une évaluation de leur comportement
rhéologique dans un état stable. En conséquencectlaode envisagée pour la mesure de la tension
interfaciale des mélanges avec et sans compaditilgs partir d’essais rhéologigues n’est pas, tkans
cas particulier des matériaux de I'étude, applieal I'état. Il conviendrait alors, mais cela ngs gté
possible dans le temps imparti pour la présentdeétd’envisager d'autres méthodes de mesures
(essais de relaxation, essais rhéologiques mudtadia de déterminer des conditions communes a tous
les matériaux) moins sensibles et induisant moindéjradation des polyoléfines.

n* (Pa.s)

el

T T T T T
0 2000 4000 6000 8000 10000 12000

Temps (s)

Figure 11.17 — Evolution de la viscosité intrinséque en fonetidu temps du PP, du PET et du
mélange PP/PET 90/10 (% en poidspsais réalisés au laboratoire de rhéologie desénmux
polyméres de I'Ecole Polytechnique de I'UniversiégéSao Paulo, par Dr. Adriana Catelli de Souza
sous la direction du Prof. Nicole R Demarquette).
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CHAPITRE Il
MORPHOLOGIE ET
CONDITIONS INTERFACIALES
DES MELANGES PET/POLYOLEFINES
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CHAPITRE IIl - MORPHOLOGIE ET CONDITIONS
INTERFACIALES DES MELANGES
PET/POLYOLEFINES

Les mélanges PET/polyoléfines sont immisciblesnebinpatibles. Les facteurs influencant leurs
propriétés sont la morphologie (taille, forme etpdirsion des phases minoritaires) et les conditions
interfaciales, notamment la qualité des liaisornsectes phases. Ces facteurs sont maitrisables par
compatibilisation des mélanges.

Dans le chapitre I, les solutions de compatibilisaties mélanges PET/polyoléfine ont été identfiée
La méthode la plus couramment utilisée est I'extruséactive qui consiste a provoquer, au cours du
processus de mise en ceuvre du mélange, une réabtioique entre les polyméres du mélange afin
de créer des liaisons chimiques entre eux, garatitese bonne adhésion entre les phases. Pour
obtenir ces liaisons, on a recours a un copolyrgarg@eut étre soit synthétisé au cours de la mise e
ceuvre, soit un produit commercial introduit directst dans le mélange. Dans le cas des mélanges
PET/polyoléfine, les agents de compatibilisatiotilisés sont des copolymeres bloc ou greffé a base
de polyoléfine porteurs de fonction anhydride ntpléiou méthacrylate de glycidyle.

Dans cette étude, on a choisi (chapitre 1) traipatyméeres commerciaux en faisant varier leur taux
d’incorporation dans le mélange (de 2 & 7 % eng)oid

- deux copolyméres greffés: un polyéthylene-g-anikgdrmaléique (PEgMA) et un
polypropylene-g-anhydride maléique (PPgMA). Ces otyipéres ont été utilisés pour
compatibiliser les mélanges binaires PET/PE et PETfespectivement, mais également pour
compatibiliser le mélange ternaire PET/PE/PP,

- un copolymére bloc éthylene-méthacrylate de glyeidieGMA), utilisé pour compatibiliser
les mélanges binaires et ternaires.

L'objectif de ce chapitre sera donc d'une partveléer la morphologie de ces mélanges
gualitativement (forme et dispersion des phasesnit#ires) et quantitativement (taille des phases
minoritaires) et d’'autre part d'examiner la qualité I'interface par microscopie. A partir de cette
étude, il sera possible de discuter de I'efficadiés compatibilisants et de faire un choix quant au
copolymere le mieux adapté pour compatibilisemétanges PET/polyoléfine.

[11.1. MORPHOLOGIE DES MELANGES PET/POLYOLEFINES AV EC
OU SANS COMPATIBILISANTS

Comme on I'a vu au chapitre I, la compatibilisatides mélanges de polymeres immiscibles vise
principalement & empécher la coalescence, dimitauggnsion interfaciale et réduire la taille de la
phase dispersée. Les mélanges PET/polyoléfinéstdde (chapitre II, tableau 11.6) seront observés
par microscopie €lectronique a balayage (MEB) déncomparer la morphologie des mélanges non
compatibilisés a celle des mélanges ayant subcamgatibilisation. A partir de ces clichés, lalé&ail
des nodules de la phase dispersée de polyoléfiaensesurée. Parallelement a ces observations, une
analyse des spectres obtenus par infra Rouge aférarée de Fourier sera effectuée afin de mettre en
évidence les réactions chimiques ayant eu lieu.
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[11.1.1. Mélanges PET/PE 80/20 compatibilisés parel PEgMA et
TEGMA

Les morphologies des mélanges PET/PE compatibiise$EGMA et le PEgMA sont présentées en
figure lll.1. Pour le mélange non compatibiliség(fie Ill.1.a), la morphologie est grossiére et
hétérogéne. Les nodules de PE sont de taille dbmee tres irréguliére et des phénoménes de
coalescence sont visibles. La présence de videsigamd’une forte décohésion entre les phases PET
et PE et laisse augurer de mauvaises propriétésnigges finales.

Pour les mélanges compatibilisés, quel que saibmepatibilisant ajouté, on note un aspect de serfac
différent. Les nodules de PE présentent une surfaocins lisse que ceux du mélange non
compatibilisé, ce qui pourrait étre attribué a tasence du compatibilisant localisé a la surface de
nodules ou a l'interface PET/PE. En outre, I'ajdatcompatibilisant diminue la taille des nodules de
PE et supprime la coalescence.

Dans le cas du PEgMA, I'ajout de 7% en poids (f&gll.1.c) de compatibilisant tend & homogénéiser
la structure mais le phénomeéne de décohésion selbfle plus, on constate gu'il est nécessaire
d’ajouter un maximum de PEgMA pour obtenir une dimion remarquable de la taille de la phase
minoritaire. En effet, on passe d'un diamétre moger8,4 um pour le mélange initial & 7,9 um pour
le mélange compatibilisé avec 3% en poids de PEg{d¥ec en outre un écart-type trés important) et
a 2,5 um pour le mélange en contenant 7% en pibjase 111.2).

En revanche, avec 'EGMA, 2% en poids suffiseninaimuer de plus de la moitié la taille des nodules
de PE : on passe de 8,4 um a 3 um pour le mélamgpatibilisé avec 2% en poids dEGMA et a 1,9
pm pour le mélange compatibilisé avec 7% en polESMA (figure I11.2). De plus, on constate
d’'une part que les nodules de PE semblent « incldans la matrice PET (figure 11l.1.d), ce qui
pourrait s’expliquer par les liaisons chimiquesesréntre 'EGMA et le PET, formant ainsi des points
d’ancrage entre les phases, et d’autre part, lradesde vide ainsi que 'homogénéité de la structge
qui laisse supposer une certaine cohésion entnatiace et la phase dispersée.

Pour le mélange PET/PE 80/20, le compatibilisaqiles efficace en terme de diminution de la taille
de la phase dispersée semble donc étre TEGMA.dpelgmére a la particularité de pouvoir réagir
avec les deux fonctions réactives du PET (hydroxgtiecarboxyle) contrairement au PEgMA,
réagissant préférentiellement avec les fonctiordrd®yles. Il convient néanmoins de rappeler que
'TEGMA posséde 8% en poids de fonctions méthaceydis glycidyle alors que le PEgMA ne contient,
quant a lui, que 0,2% en poids. Par conséquerifficleité remarquable de 'EGMA sur la
compatibilisation des mélanges PET/PE est due daganau plus grand nombre de fonctions
réactives qu’a la réaction entre les fonctions GéiAe PET.
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)
Figure I1l.1 — Clichés microscopiques des mélanges PET/PE 88)J2@ET/PE/PEgMA 80/17/3 (b)
et 80/13/7 (c), PET/PE/EGMA 80/18/2 (d) et 80/1&Yaprés cryofracture.
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Figure 111.2 — Taille des nodules de PE en fonction de la féatian du mélange PET/PE 80/20
compatibilisé.

l11.1.2. Mélanges PET/PP 80/20 compatibilisés parel PPgMA et
'TEGMA

Le mélange PET/PP non compatibilisé (figure Il).84t assez différent du mélange PET/PE. En effet,
les nodules de PP sont plus petits et le phénokh&ealescence moins présent. En revanche, comme
pour le mélange PET/PE, une importante décohésita kes phases en présence est visible.

Le compatibilisant PPgMA (figures I1.3.g et h) semble pas aussi efficace sur le PP que le PEgMA
sur le PE. L'ajout de 3 % en poids de PPgMA modifie la structure du mélange. Bien que I'ajout de
7% en poids de PPgMA semble homogénéiser la mavpleglon constate encore des irrégularités de
forme, taille et aspect des nodules de PP. L’'apalymntitative (figure 111.4) montre d’ailleurs gles
PPgMA ne diminue pas la taille des nodules de PBgpa le diameéetre moyen des nodules reste
proche de celui du mélange non compatibilisé.

L'EGMA est beaucoup plus efficace. En effet, I'ajoie 2% en poids (figure 111.3.i) réduit de maniére
considérable la taille des nodules de PP : on mhesge3 pour le mélange initial & 2,5 um. Cet edfit
accentué avec 7% en poids de compatibilisant @dls3.j) : le diametre des nodules atteint albrs
pm. De plus, on tend vers une structure homogenmem& la présence de vides montre que
I'adhésion entre les phases est moins bonne qa’'&n®ET et le PE dans les mémes conditions.

Pour le mélange PET/PP 80/20, le PPgMA n’est dascegfficace puisqu’il n’y a aucune diminution

de taille des nodules de PP. En revanche, 'EGMAlde satisfaisant pour la compatibilisation de ce
mélange. Comme pour le mélange PET/PE, la teneuiorgtions réactives du PPgMA est tres
nettement inférieure (0,15% en poids) a celle B&MA. Il n’est donc pas surprenant que le PPgMA
a un effet limité sur la compatibilisation des nméjas PET/PP.
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Figure 111.3 — Clichés microscopiques des mélanges PET/PP 8f)/Z0HT/PP/PPgMA 80/17/3 (g) et
80/13/7 (h), PET/PP/EGMA 80/18/2 (i) et 80/13/7 (j)
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Figure 111.4 — Taille des nodules de PP en fonction de la ftatimn du mélange PET/PP 80/20
compatibilisé.

111.1.3. Mélanges PET/PE/PP 90/5/5 compatibilisésgs 'TEGMA, le
PEgMA et le PPgMA

Pour le mélange sans compatibilisant (figure K)5la morphologie est hétérogéne avec des nodules
de forme et de taille différentes. Le PE et le P@nades structures trés proches, il est impossible
distinguer les deux matériaux par simple obsermatio

Pour les mélanges compatibilisés, on ne constatel’pmélioration avec l'utilisation des copolymeéres
greffés PEgMA et PPgMA (figure II1.5.1 et m). Lailtla des nodules de polyoléfine reste quasiment
identiqgue a celle du mélange ternaire initial (fglll.6). En revanche, I'ajout de 6,5 % en poids
d’EGMA diminue considérablement le diametre moyes dodules de polyoléfine (on passe de 3,8
pm pour le mélange non compatibilisé a 0,3 um). Bmecture tres homogene est obtenue, dans
laquelle des nodules de trés petite taille laissepposer une amélioration des propriétés du mélang
Ce copolymere bloc semble donc étre le compatiitisle plus efficace pour améliorer la
morphologie du mélange ternaire PET/PE/PP, poumiéses raisons que celles évoquées pour les
mélanges binaires (taux élevé de fonctions réajtive

En somme, ces observations microscopiques morguentdans I'ensemble, I'ajout de compatibilisant
diminue la taille des nodules de la phase dispeetésupprime le phénoméne de coalescence.
Toutefois, bien que le copolymére greffé PEgMA saitez efficace, a taux important (7% en poids)
pour la compatibilisation du mélange PET/PE, sofeteést beaucoup moins marqué pour la
compatibilisation du mélange PET/PE/PP. Le PPgMdeedre, quant a lui, trés peu de modification
sur la morphologie des mélanges PET/PP et PET/PEI@E est reflété en particulier par la présence
de vides, signe d’'une forte décohésion entre laiceagt la phase dispersée. En revanche, I'utidisat

de 'TEGMA est beaucoup plus convaincante. Ce coiifigant, méme a faible teneur (2% en poids)
suffit & réduire considérablement la taille desulesl de la phase dispersée. Ce copolymére bloc
semble donc étre le compatibilisation le mieux &élaux polymeres de cette étude, en raison de la
plus forte teneur en fonctions réactives que ckecopolymeéres greffés.
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(m) (n)
Figure I11.5 — Clichés microscopiques des mélanges PET/PE/PP59®)5 PET/PE/PP/PEgMA
90/5/5/6,5 (I), PET/PE/PP/PEgMA/PPgMA 90/5/5/3,288(m) et PET/PE/PP/EGMA 90/5/5/6,5 (n)
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Figure I11.6 — Taille des nodules de polyoléfines en fonctiedadformulation du mélange
PET/PE/PP 90/5/5 compatibilisé.

Bien que la diminution de la taille des noduleslal@hase minoritaire soit un facteur important de
'amélioration de la morphologie, la qualité dentérface nodule/matrice doit également étre
considéree.
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[11.2. INTERFACE PET/POLYOLEFINE DES MELANGES

L’examen de linterface entre le PET et les polfioes permet dapporter un complément
d’'information quant a l'effet de la compatibilisati sur les mélanges de polymeres. En paralléle,
I'analyse des spectres Infra Rouge des mélangeseptea de faire le lien entre interface et réactien
compatibilisation. Les réactions chimiques susbdgdi de se produire ainsi que les attributions des
bandes caratéristiques en infra-rouge des polyrgaeents, des compatibilisants et des produits de
réaction sont présentées en annexe D.

l11.2.1. Mélanges PET/PE 80/20 compatibilisés parel PEQMA et
'TEGMA

Dans le cas des mélanges PET/PE compatibilisése iimitera a I'analyse des interfaces du mélange
non compatibilisé, et des mélanges compatibilis&s &% en poids de PEgMA ou de EGMA. Les
situations intermédiaires (& 3% en poids de corbiligiint) ne seront pas présentées ici puisque dans
les deux cas I'ajout de compatibilisant conduina morphologie plus fine.

()
Figure IIl.7 - Clichés microscopiques des mélanges PET/PE §06)2@ET/PE/PEgMA 80/13/7 (p)

et PET/PE/EGMA 80/13/7 (q).

Pour le mélange non compatibilisé (figure 111.7 les phénoménes de décohésion déja observés a plus
faible grossissement, sont confirmés avec une atipamette (vide) entre la matrice et les nodules.

L’aspect de surface des nodules de PE du mélangeatibilisé avec 7% en poids de copolymére
greffé PEgMA (figure 111.7.p) est trés différent delui du mélange non compatibilisé et du mélange
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compatibilisé avec le copolymeére bloc. En effetslaface des nodules de PE, dans le cas de la
compatibilisation avec le PEgMA, présente des dggepouvant étre attribuées a la présence du
compatibilisant. L’analyse des spectres infra roffigeire 111.8.b) montre I'absence de pic a 1784 cm
!, caractéristique de la fonction anhydride maléigarmexe D). Ceci signifie que toutes les fonctions
anhydride maléique ont certes été consommeées as deua réaction de compatibilisation avec les
groupements hydroxyles et carboxyles du PET, mae aps fonctions n’étaient pas en quantité

suffisante (de 0,06 a 0,014 % en poids dans leanmgés PET/PE/PEgMA 80/17/3 et 80/13/7,
respectivement, cf. chapitre I, tableau 11.7).

Par ailleurs, le mélange compatibilisé avec 7% @dspd’EGMA (figure I1.7.g) ne présente pas de
décohésion et les nodules de la phase disperséegaggent ancrés dans la matrice. Ceci peut étre
attribué au fait que le compatibilisant se pladénderface nodule/matrice. Les spectres infra ®ug
des mélanges PET/PE compatibilisés par TEGMA (figlil.8.a) ne présentent pas de pic a 910,cm
caractéristique de la fonction méthacrylate deidije. Cela signifie donc que toutes les fonctions
GMA ont été consommées. On peut supposer que,ai@mrent au PEgMA, le taux de fonctions
réactives présentes dans le copolymere bloc E-GMAQ(16 a 0,52% en poids dans les mélanges
PET/PE/EGMA 80/18/2 et 80/13/7, respectivementchbhpitre 1l, tableau 11.7) a été suffisant pour
permettre la création de liaisons entre le PEE &H.

80

PET/PE 80/20 PET/PE/EGDMA 80/13/7
— PET/PE/EGMA 80/1812 — EonA

transmittance (%)
o= ()]
L] L]
1 1

]
]
1
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nombre d'ondes (cm-1)
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Figure 111.8 — Spectre Infra-rouge des mélanges PET/PE 80/2paiinilisés avec 'EGMA (a) ou le
PEgMA (b).

[11.2.2. Mélanges PET/PP 80/20 compatibilisés parel PPgMA et
TEGMA

La figure II.9 illustre les interfaces entre lekages PET et PP des mélanges PET/PP 80/20 non
compatibilisé, PET/PP/PPgMA 80/13/7 et PET/PP/EGROAL8/2 et 80/13/7. D’aprés les clichés de
la figure 111.3, le PPgMA n’est pas efficace poardompatibilisation de ce mélange. De ce fait, on
s'est limité ici au mélange compatibilisé avecdex le plus élevé de PPgMA.

Le mélange PET/PP 80/20 non compatibilisé préseatmme le mélange PET/PE 80/20, des vides
entre la matrice PET et les nodules de PP, témpiglala faible cohésion entre les phases.

L'interface entre les nodules de PP et la matrie€ Pour le mélange compatibilisé par le PPgMA est
assez similaire a celle du mélange non compathiksvec la présence de vide a linterface. Ceci
suggére que le compatibilisant n’a pas réagi asefomction alcool du PET. On rappelera que le
PPgMA est le copolymeére qui posséde le moins detifoms réactives (0,15% en poids, cf. paragraphe
I1.1) des trois copolymeres utilisés dans I'étulde taux de greffage est tellement faible que legic
1864 cnil, caractéristique de la fonction anhydride maléjquest pas visible sur le spectre infra
rouge du PPgMA. De ce fait, il n'est pas surprendmtconstater, sur les spectres des mélanges
compatibilisés (figure 11.10.d), I'absence de picl864 crit. Le taux de fonctions réactives de ce

compatibilisant n’est donc pas suffisamment élewgér psatisfaire la compatibilisation du mélange
PET/PP.
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Figure I11.9— Clichés microscopiques des mélanges PET/PP 80/2RET/PP/PPgMA 80/13/7 (s),
PET/PP/EGMA 80/18/2 (t) et 80/13/7 (u).
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Figure I11.10 — Spectres infra rouge des mélanges PET/PP 80f2patibilisés avec 'EGMA (c) ou
le PPgMA (d).

En revanche, pour le mélange compatibilisé avec éndpoids d'EGMA, on constate la présence de
guelques « liaisons » et de « points d’ancragetseela matrice et les nodules est notable. Le
compatibilisant a réagi avec les fonctions tern@salu PET, mais comme la teneur en EGMA étant
faible, les liaisons créées sont peu nombreusdsuetrésistance globale est faible. Le mélange
compatibilisé avec 7% en poids d’EGMA met quanuiaeln évidence la présence de nombreuses
liaisons entre les nodules et la matrice qui sentl#@ outre beaucoup plus épaisses. L'analyse des
spectres infra rouge (figure 111.10.c) montre, comavec le mélange PET/PE/EGMA, la disparition
du pic & 910 crh Ceci signifie donc que 'EGMA a totalement réagec le PET et que des liaisons
entre le PET et le PP, via lTEGMA, se sont formées.

Une fois encore, et pour les mémes raisons quescéloquées pour le mélange PET recyclé/PE
80/20, 'EGMA semble étre le meilleur compatibili¢goour le mélange PET recyclé/PP 80/20.

111.2.3. Mélanges PET/PE/PP 90/5/5 compatibilisésgs 'TEGMA, le
PEgMA et le PPgMA

La figure 111.11 illustre les interfaces entre lgisases PET, PE, PP et éventuellement compatiltilisan
des mélanges PET/PE/PP 90/5/5 compatibilisés opanle PEgMA, le PPgMA ou 'TEGMA.

L'interface nodule/matrice du mélange non compkdibiest assez proche de celle des mélanges
binaires PET/PE et PET/PP, caractérisée par l@pcésge vide entre les nodules et la matrice.

Le mélange compatibilisé avec 6,5% en poids de PE¢fidure 111.11.w) présente une structure assez

similaire a celle du mélange binaire PET/PE 80/2bnmatibilisé avec 7% en poids du méme

compatibilisant. En effet, on retrouve les mémgseetes a la surface des nodules. En revanche,
contrairement au mélange binaire, le mélange tern@mporte des vides entre la matrice et les
nodules. On peut supposer que, le PP ayant maaffinité avec le PEgMA que le PE, il est beaucoup

plus difficile de former des liaisons entre le RReePET. De plus, I'étude de la compatibilisatitun
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mélange PET/PE (cf. paragraphe 1Il.1.1) a révélé lguPEgMA n’était pas suffisamment efficace
pour créer des liaisons entre le PET et le PE &omadu faible taux de greffage des fonctions
anhydride maléique (0,2% en poids, cf. paragraptg L'analyse du spectre infra rouge du mélange
PET/PE/PP/PEgMA 90/5/5/6,5 montre d’ailleurs quepie caractéristique a 1784 ¢nm’est plus
présent sur le spectre du mélange compatibilisgucsignifie qu’il y a bien eu réaction entre IETP

et le compatibilisant, mais que la compatibilisatida pu se faire que partiellement puisque le @eix
fonctions anhydride maléique était trop faible.

Le mélange compatibilisé avec les deux copolymgreffés (figure 111.11.x) montre la présence de
vides a l'interface, témoignant de I'absence digdns » entre le PET et les polyoléfines. Ceai pe
s'expliquer par le fait que, individuellement, IEGdMA et PPgMA ne sont pas efficaces pour la
compatibilisation des mélanges PET/PE et PET/PPra@on de la faible quantité de fonctions
anhydride maléique greffées. L’association des deopolymeres greffés n'a donc pas permis
d’atteindre une quantité de fonction réactive saffite.

Pour le mélange compatibilisé avec 7% en poids MBGfigure 11l.11.y), les nodules sont ancrés
dans la matrice et les « liaisons », précédemmiesgrgées dans les mélanges binaires compatibilisé
avec le méme compatibilisant, sont également sibla disparition du pic & 910 ¢npermet de
confirmer que la réaction entre le PET et 'TEGMA'produite.

Figure 111.11 — Clichés microscopiques des mélanges PET/PE/PP5@)5 PET/PE/PP/PEgMA

90/5/5/6,5 (w), PET/PE/PP/PEgMA/PPgMA 90/5/5/3,2853(x) et PET/PE/PP/EGMA 90/5/5/6,5 (y)
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Figure 111.12 — Spectres infra rouge des mélanges PET/PE/PPSfipatibilisés avec 'EGMA (e)
et/ou le PEgMA (f) et le PPgMA ().

Pour le mélange ternaire, il semble donc que lepatimilisant le plus efficace soit, comme pour les
mélanges binaires, le copolymere greffé EGMA.

[11.3 CONCLUSION

En somme, cette étude microscopique a permis diéwalefficacité de trois compatibilisants
(PEgMA, PPgMA et EGMA) des mélanges PET/polyolé&iea terme de diminution de la taille des
phases dispersées et d’amélioration des conditiwegaciales.

Les copolymeres greffés PEgMA et PPgMA ne sontgiisaces pour compatibiliser les mélanges
PET/polyoléfines en raison de la trop faible tenemrfonctions réactives. La diminution de la taille
des phases dispersées n'est pas significativeeéablll.1l) et I'adhésion interfaciale n'est pas
améliorée. Les spectres infra rouge permettentmeéms de confirmer que la réaction entre les
groupements hydroxyles du PET et les fonctions dntlg maléique des copolymeéres greffés s’est
produite, mais la trop faible teneur en fonctioéactives de ces derniers (0,2% en poids et 0,15% en

poids pour le PEgMA et le PPgMA, respectivemeng pas suffit a compatibiliser totalement les
mélanges.

En revanche, 'EGMA, plus riche en fonctions réaesi, s’'est avéré tres efficace. Non seulement
I'ajout de ce copolymére bloc a permis de dimintasidérablement la taille des phases dispersées de
polyoléfines (tableau 111.1), mais il a égalememétioré I'adhésion interfaciale, par création de
« pontages » entre les nodules et la matrice. heuteen fonctions méthacrylate de glycidyle (8% en
poids) était donc suffisamment élevée pour quetdation de compatibilisation entre le PET et les
polyoléfines se produise avec succes.

Le copolymére bloc EGMA sera, par conséquent, teteour compatibiliser les mélanges PET
recyclé/polyoléfine dans la suite de I'étude.
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Tableau Ill.1 — Tableau récapitulatif de la taille moyenne dedutes de la phase dispersée en
fonction de la composition des mélanges PET/pofiywé

mélange (% en poids) diamétre moyen (um
PET/PE 80/20 8,4
PET/PE/EGMA 80/18/2 3
PET/PE/EGMA 80/13/7 1,9
PET/PE/PEgMA 80/17/3 7,9
PET/PE/PEgMA 80/13/7 2,5
PET/PP 80/20 4,3
PET/PP/EGMA 80/18/2 2,5
PET/PP/EGMA 80/13/7 1
PET/PP/PPgMA 80/17/3 4,3
PET/PP/PPgMA 80/13/7 4,2
PET/PE/PP 90/5/5 3,8
PET/PE/PP/EGMA 90/5/5/6,5 0,3
PET/PE/PP/PEgMA 90/5/5/6,5 3,1
PET/PE/PP/PEgMA/PPgMA 90/5/5/3,25/3,25 3,4
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CHAPITRE IV
COMPORTEMENT MECANIQUE DES
MELANGES PET/POLYOLEFINES
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CHAPITRE IV — COMPORTEMENT MECANIQUE
DES MELANGES PET/POLYOLEFINES

Dans le chapitre lll, 'analyse des caractéristgymeorphologiques (forme, taille et dispersion des
phases dispersées) des mélanges PET/polyoléfineoadtit & choisir le copolymere bloc éthyléne-
méthacrylate de glycidyle comme compatibilisant ads mélanges. C’est pourquoi les chapitres
suivants (IV et V) porteront uniguement sur I'étutks mélanges PET/polyoléfine compatibilisés par
'EGMA.

L’amélioration de la morphologie des mélanges grackajout du compatibilisant EGMA a été
clairement mise en évidence. Or, la morphologierdémanges de polymeres a une influence directe
sur les performances mécaniques, notamment a tareupt au choc (par exemple, existance d’'une
relation entre distance interparticulaire, défin@mme étant la distance entre les surfaces de deux
nodules voisins de la phase dispersée, et réséstanchoc, cf. chapitre 1).

Dans ce chapitre, on étudiera par conséquent iesiéocomportement en traction, les propriétés au
choc ainsi que I'amorgage et la propagation deufesgténacité) des mélanges compatibilisés avec
'EGMA. Les résultats obtenus seront discutés &impales caractéristiques morphologiques, en
cherchant a évaluer l'influence de la taille deagas dispersées et des conditions interfaciales sur
'amélioration des propriétés mécaniques.

IV.1. CARACTERISTIQUES MECANIQUES DES MELANGES
PET/POLYOLEFINES COMPATIBILISES PAR L’EGMA

IV.1.1. Caractéristiques en traction

Dans un premier temps, les caractéristigues méegasigles mélanges non compatibilisés seront
déterminées afin de constituer la référence. Damsdeuxiéme temps, I'étude de l'effet de la

compatibilisation sur les propriétés mécaniques rdéanges PET/polyoléfines compatibilisés sera
détaillée.

IV.1.1.1. Mélanges PET/polyoléfines non compatibges

Les propriétés mécaniques des mélanges PET/pdlyedéhon compatibilisés sont récapitulées dans
le tableau IV.1 et les lois de comportement ertitacorrespondantes sont présentées en figure V.1
Les colonnes « contrainte max » et « allongemdatc@ntrainte max » correspondent aux valeurs de
contraintes maximales et d’allongements a la conttamaximale des mélanges. Ces valeurs sont
attribuées aux contrainte et allongement au sétibdlement dans le cas des mélanges ductileset au
contrainte et allongement a la rupture dans leleagnélanges fragiles.
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Tableau lV.1 — Propriétés mécaniques en traction des mélartg€fpBlyoléfines non compatibilisés
(les cellules grisées signifient qu'il n’existe phesseuil d’écoulement pour ces matériaux)

Polymére parent | Module C , . |Contrainte & L . Allongemen
. . ontrainte | Elongation Elongation & Contrainte | .
ou melange (%o en d'Young seuil (MPa)|au seuil (%) la rupture rupture (%) | max (MPa) a contrainte
poids) (MPa) (MPa) max (%)
PET 2726+162| 66,8+1,6 6,3+0,4 31,4+0,8 48,7+0,6 866, 6,3
PE 105+23 12,940,5 90,6+0,9 12,9 90,6
PP 1287+105| 30,8+0,7 15,1+0,% 19,7406  330,2#D,7 ,830 15,1
PET/PE 80/20 1802+127 27,0+1,3 2,1+0,2 27,0 2,1
PET/PP 80/20 21044111 23,7+1,1 2,1+0,1 23,7 2,1
PET/PE/PP 90/5/5 2215+118 | 43,3+3,4 3,9+0,7 42,942 8 4,9+0,7 43,3 3,9

Comme l'on pouvait s'y attendre, le module d’Youdgs mélanges est intermédiaire a celui des

polymeres parents et on constate logiquement qwelsar est & chaque fois plus proche de celle du

PET, composé majoritaire, que de celle des polywéf Cette tendance est d’autant plus marquée que
le taux de PET dans le mélange est élevé.

80
70 -
g 60 -
50 -
£
E 40 PET
£ 301
g
20 4PET/PE 30/20 PE
10
[:I I T
0 50 100
allongement (040)
70 80 ®
- ® 70 { PET
— — 60 .
= 50 - =
g g 50 A
2 07 pET ¢ 40 | QPET/PE/PP 90/5/5
E S E 30
g 90 4 PP 3 PP . 330 %
v 330 v el
[1]
10 4 10 F i
jPETfPP 80/20
D T T O ' -
0 20 40 60 0 50 100

allongement {26) allongement (%0)

Figure IV.1 — Lois de comportement en traction des polyméresiainit et des mélanges
PET/polyoléfine (a, PET/PE ; b, PET/PP ; ¢, PETHH}/non compatibilisés.
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Les mélanges binaires non compatibilisés (PET/PE et PERP) ont un comportement fragile avec
une contrainte maximale intermédiaire a celle delyrpéres parents mais avec un allongement
maximal nettement inférieur a celui de ces derni€exi peut s’expliquer par I'incompatibilité des
polyméres engendrant une mauvaise adhésion estpbéses et donc une fragilité du matériau.

Le mélange ternaire non compatibiliséprésente quant a lui un comportement ductile sedl
d’écoulement. Ceci est dQ, d'une part, a la plade teneur en PET (90% en poids contre 80% en
poids pour les mélanges binaires) qui fait tendrmélange vers une loi de comportement similaire a
celle du PET. D’autre part, la plus faible propamtien polyoléfines dans ce mélange conduit a une
taille de nodules de polyoléfines plus faible (R, cf chapitre Ill, tableau 111.1), ce qui limita
fragilité du matériau.

IV.1.1.2. Mélanges PET/polyoléfines compatibilisgsar 'TEGMA

La figure IV.2 présente les lois de comportementtraction des mélanges PET/polyoléfine non

compatibilisés et compatibilisés et les proprigt@caniques de ces mélanges sont données par le

tableau IV.2.
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Figure IV.2 - Courbes de traction des mélanges PET/polyolé&nPET/PE ; b, PET/PP ; c,
PET/PE/PP) non compatibilisés et compatibilisés.
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Tableau IV.2 — Propriétés mécaniques des mélanges PET/polyetefiompatibilisés par 'TEGMA
(les cellules grisées signifient qu'il n’existe phesseuil d’écoulement pour ces matériaux)

p . Module . . Contrainte | Elongation : Allongement
olymére parent ou . Contrainte | Elongation | N Contrainte |, .
mélange (% en poids) d’young seuil (Mpa) |au seuil (%) arupture | arupture max (MPa) a contrainte
(Mpa) (Mpa) (%) max (%)
PET 2726+162| 66,8+1,6 6,3+0,4 31,4+0,8 48,7+0,6 866, 6,3
PE 105+23 12,9+0,5 86,0+0,9 12,9 90,6
PP 1287+105| 30,8+0,7 15,1+0,% 19,7#0{6  330,2#D,7 ,830 15,1
PET/PE 80/20 1802+12] 27,0£1,3 2,1+0,2 27,0 2,1
PET/PE/EGMA 80/18/2 | 1830+135 38,8+1,6 3,8+0,3 38,8 3,8
PET/PE/EGMA 80/13/7 | 1518+136| 35,0+1,1 5,1+0,6 31,4+15 10,4+0|6 35,0 15,
PET/PP 80/20 2104+11 23,711 2,1+0,1 23,7 2,1
PET/PP/EGMA 80/18/2 2057+134  33,2+0,8 3,404 31,8+| 3,9+0,2 33,2 34
PET/PP/EGMA 80/13/7 1908+139  38,9+2.3 4,50,/ 34,9+ 7,0£0,5 38,9 4,5
PET/PE/PP 90/5/5 2215118 43,3x34 3,9+0,7 42,9+ 34,9+0,7 43,3 3,9
PET/PE/PP/EGMA 90/5/5/6,51694+104 | 38,3%£3,6 4,3+0,3 26,9+1,2 9,5+0,4 38,3 4,3

L'ajout de 2% en poids d'EGMA dans heélange PET/PEnon compatibilisé ne modifie pas les
meécanismes de rupture puisque le comportement dange reste fragile, avec néanmoins une
contrainte et un allongement maximaux améliorés rppport au mélange non compatibilisé. Le
mélange PET/PE compatibilisé avec 7% en poids d’'BGiMquant a lui, un comportement ductile,
avec la présence d'une contrainte au seuil d’éooeé. L'allongement maximal de ce dernier est du
méme ordre de grandeur que celui du mélange canilfsitiavec 2% en poids d'EGMA. Cela signifie
gue la compatibilisation avec 2% en poids dEGMAeamis de diminuer la taille des nodules et
d’améliorer la qualité de l'interface PET/PE, mpas suffisamment pour atteindre le mécanisme de
striction. En revanche, la diminution de taille deslules de PE ainsi que I'amélioration de I'ireed

par création de « pontages » (cf. paragraphe bb2@nues par I'ajout de 7% en poids d’EGMA dans
le mélange PET/PE a conduit & une résistance acfaté supérieure a la résistance au seuil du
mélange. Cela se traduit par une nette augmentagidiallongement a la rupture de ce mélange.

L'ajout de 2% en poids d'EGMA dans teélange PET/PPconduit a un comportement ductile du
mélange avec la présence d'un seuil d’écoulementmElange PET/PP compatibilisé avec 7% en
poids d’EGMA est également ductile avec une amdiion des contrainte et allongement maximaux
par rapport au mélange compatibilisé avec 2% edspdiEGMA. Le module d’Young de ces trois
mélanges est du méme ordre de grandeur pour issridanges (environ 2000 MPa), ce qui signifie
que l'on se trouve sur la méme loi de comporterdant les trois cas. Le mélange non compatibilisé
est fragile, puisque la mauvaise interface entrBHd et le PP conduit a la rupture prématurée du
matériau avant que celui-ci puisse atteindre lél sitcoulement. L'ajout de 2% en poids dEGMA
diminue la taille des nodules de PP et améliorquialité de linterface PET/PP, ce qui permet de
tendre vers un mécanisme de striction, avec rupigte apres le seuil d’écoulement. En revanche, la
compatibilisation du mélange PET/PP par ajout deef%poids d'EGMA diminue la taille des nodules
et améliore I'interface suffisamment, de maniésugmenter les propriétés au seuil et a la rupture d
meélange. Dans le cas du mélange PET/PP/EGMA 8Q/28/7end vers un comportement mécanique
proche de celui du PET, bien que les propriétéseail et a la rupture soient inférieures a ce eerni
en raison de la présence des inclusions dans cenRET.

L’ajout de 6,5% en poids d’EGMA conduit & un contparent ductile dumélange PET/PE/PPavec,
certes, une contrainte maximale du méme ordre aedgur que celle du mélange non compatibilisé,
mais un allongement a la rupture fortement améli@eéci s'explique de deux maniéres: la part
d’éthyléne, plus importante dans ce mélange que ttanmélange non compatibilisé en raison de
'ajout d’EGMA, augmente la part ductile dans lelam@e et facile donc la striction ; I'ajout de 6,5%
en poids d’'EGMA dans le mélange ternaire a dimifagement la taille des nodules de polyoléfine et
a augmenter la résistance de l'interface, ce qarmis de passer le seuil d’écoulement et d’augenent
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I'allongement a la rupture. Il faut également najee le PE et 'TEGMA ont des modules d’Young trés
proche (105 et 104 MPa pour le PE et 'TEGMA, reigement). Ainsi, la forte proportion de ces deux
matériaux dans le mélange ternaire compatibiliséfie I'importante diminution du module d’Young
(passage de 2215 a 1694 MPa).

La figure IV.3 permet de comparer les courbes aetittn des mélanges compatibilisés avec celles des
polymeres parents. Elle montre que les contraintegimales des mélanges compatibilisés sont
intermédiaires a celles des polymeres initiauxche des mélanges binaires et ternaire compatibilisé
avec 7 et 6,5% en poids d’'EGMA respectivement agiqulierement intéressant. En effet, les lois de
comportement de ces mélanges se rapprochent @edeelPET avec des propriétés au seuil et a la
rupture moindres, certes, mais cela n’est pas aftepuisque tout matériau multiphasé se trouve
fragilisé par la présence d’'inclusions. L'ajout m'taux important ' EGMA permet donc d’atteindre le
seuil d'écoulement, et d'obtenir une rupture du émati suffisamment loin de la zone de
dimensionnement de la piéce.

80
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PET 80/18/2
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% 40 -
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Figure IV.3 - Courbes de traction des mélanges PET/polyolé&nPET/PE ; b, PET/PP ; c,
PET/PE/PP) compatibilisés et des polymeres initiaux

L'étude du comportement mécanique en traction délmmges PET/polyoléfine compatibilisés par
'EGMA a montré que I'ajout de compatibilisant pestnde modifier le comportement mécanique des
mélanges initiaux, particulierement a taux élevBGNMA (7% en poids). En effet, on passe d’'un
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comportement fragile a un comportement ductile. iGest d0 a I'amélioration des propriétés
interfaciale et aussi a la diminution de la tadleela phase dispersée. Le tableau 1V.3 met ericelizt
diametre des nodules de polyoléfines et les pr@wi@u seuil d'écoulement et a la rupture des
mélanges binaires et ternaires. Il apparait clargngu’il existe un diametre de nodule critique en
dessous duquel le matériau présente un comportafuetite. Pour les mélanges binaires, le diamétre
critiqgue se situe vers 3 um. En revanche, le méldaagaire non compatibilisé a un comportement
ductile alors que la taille des nodules est de 318 Or, le caractére ductile de ce mélange peut
également provenir du taux un peu plus élevé de BEGompte-tenu de I'écart-type assez conséquent
sur la valeur du diamétre, on peut retenir un dieengritique de 3 um pour I'ensemble des mélanges.

Tableau IV.3 —Propriétés a la rupture des mélanges PET/poly@éftompatibilisés ou non en
fonction du diamétre moyen de la phase dispersée.

mélange diamétre moyer contrainte seuil | contrainte a Elongation a
(um) (MPa) rupture (MPa) rupture (%)
PET/PE 80/20 8,4 27,0 2,1
PET/PE/EGMA 80/18/2 3,0 38,8 3,8
PET/PE/EGMA 80/13/7 1,9 35,0 314 10,4
PET/PP 80/20 4,3 23,7 2,1
PET/PP/EGMA 80/18/2 2,5 33,2 31,8 3,9
PET/PP/EGMA 80/13/7 1,0 38,9 34,3 7,0
PET/PE/PP 90/5/5 3,8 43,3 42,9 4,9
PET/PE/PP/EGMA 90/5/5/6,5 0,3 38,3 26,9 9,5

IV.1.2. Résistance au choc

La figure IV.4 présente les courbes force-déplacgrobtenues en choc Charpy instrumenté. Toutes
les courbes ne sont pas représentées ici par geuclarté. Néanmoins, les courbes de tous les
meélanges compatibilisés ou non ont la méme allueealles des courbes présentées en figure 1V.4,
caractérisant le comportement au choc entailléoet entaillé des mélanges PET/PP. Ces courbes
serviront de base pour I'explication du comporten@efimpact des mélanges de I'étude.

On notera tout d’abord que les courbes des essaghaoc entaillé présentent un pic d’inertie plus
important que la courbe de choc enregistrée. Gatirme la forte sensibilité a I'entaille des mélas

a matrice PET. En effet, le PET étant trés sensilblentaille, tout mélange a matrice PET, quelle q
soit la nature de I'inclusion et de l'interfacesgra sensible également.

Dans le cas du choc non entaillé, les courbes mtrégs sont caractéristiques d’un comportement
fragile trés net pour les mélanges non compat#sligrupture nette) et d’'une transition entre
comportement fragile puis ductile pour les mélargapatibilisés (plateau avant rupture).
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Figure IV.4 — Exemple de courbes de choc Charpy instrumens&tésistique des mélanges non
compatibilisés et compatibilisés obtenues sur gesudettes entaillées et non entaillées.

La résistance au choc du PET ainsi que des mélangés évaluée par choc Charpy, entaillé et non
entaillé, a température ambiante (tableau IV.4getrés V.5 et IV.6).

Tableau IV.4 — Résilience du PET seul et des mélanges PET/gdilyes compatibilisés ou non
obtenues par choc Charpy entaillé et non entaiéérgpérature ambiante.

© 2010 Tous droits réservés.

Mélange (% en poids) Résilience (kJ/m2)
non entaillé entaillé
PET 109,6 4,1
PE ne casse pas nhe casse pas
PP 101,7 2,8
PET/PE 80/20 8,5 15
PET/PE/EGMA 80/18/2 14,5 2,0
PET/PE/EGMA 80/13/7 92,2 3,7
PET/PP 80/20 10,5 2,2
PET/PP/EGMA 80/18/2 15,8 3,2
PET/PP/EGMA 80/13/7 83,4 4,4
PET/PE/PP 90/5/5 49,5 4,3
PET/PE/PP/EGMA 90/5/5/6,% 91,4 5,6
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Figure IV.5 — Résilience des mélanges PET/polyoléfines (a, PETHRRIPET/PP ; ¢, PET/PE/PP)
compatibilisés ou non déterminée par choc Charpsilkn

Pour leséprouvettes entailléeqfigure 1V.5) des mélanges binaires non compatibilisés, la e@sié

est fortement diminuée par rapport a celle desmpelgs parents. Comme déja vu précédemment, cela
n'est pas surprenant puisque la sensibilité adidatde la matrice PET combinée a la présence
d’inclusions de polyoléfine ne font qu’accentuerfddble résistance au choc de ces mélanges. En
revanche, I'ajout de compatibilisant EGMA, par dintiion de la taille des phases dispersées, améliore
les propriétés a l'impact de ces mélanges jusqttéindre la valeur de résilience du PET. Les
éprouvettes entaillées des mélanges ternairesnpe@sein comportement au choc différent. En effet,
le mélange ternaire non compatibilisé possede lmené&silience que le PET mais la résilience du
mélange ternaire compatibilisé est supérieure 8ekd/m2 a la résilience du PET. Ce mélange a un
taux de PET plus élevé que les mélanges binaidestaille des nodules de polyoléfines est forteimen
réduite par la compatibilisation (0,3um). Les neduont donc suffisamment petits et nombreux pour

bloguer la propagation des fissures dans le matéda qui conduit a une meilleure résilience du
mélange.

Pour leséprouvettes non entailléeqfigure IV.6), on trouve des phénomeénes similaideseux
observés en traction. En effet, les propriétés lmac mon entaillé sont certes médiocres pour les
mélanges non compatibilisés, mais elles sont fateraméliorées par ajour ’EGMA, notamment a
taux élevé (7% en poids) puisqu’elles se rappradctiercelles du PET. De plus, la notion de diameétre
critiqgue de 3um se vérifie également puisqu’en aessle 3um, la résilience des mélanges augmente
fortement (cf. tableau IV.5, passage de 14,5 a R2y2? entre les mélanges PET/PE/EGMA 80/18/2
et 80/13/7). Le mélange ternaire non compatibis®une fois encore exception, mais ceci se jistif
par le fait que la teneur en PET est plus élevéecgiles des mélanges binaires, donc les propi@étés
I'impact s’approchent davantage de celles du PET.
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Par ailleurs, la résilience des mélanges contedanPP (PET/PP et PET/PE/PP) est globalement
toujours supérieure a celle des mélanges PET/RiioN, 'EGMA est miscible avec le LDPE et les
séquences éthyléniques ont plus d’affinités avé&Heju’avec le PP. Cela signifie donc que l'integfa
PE/PET est plus résistante que linterface PP/R&T.c'est a l'interface que se concentrent les
contraintes et que se dissipe I'énergie (par déitohénterfaciale) en cas de choc. Par conséqueet,
interface trop résistante joue moins le réle desip&eur d’énergie qu’une interface qui le serait
moins. Cependant, cette hypothese pourrait pa@treadictoire puisque la compatibilisation comdui

a l'amélioration des propriétés a limpact des mgés malgré I'amélioration des conditions
interfaciales. En fait, il se peut qu'il y ait co#étjiion entre la diminution de la taille des phases
dispersées et I'amélioration des propriétés adifiace, mais que I'effet de taille soit prédominant

En résumé, la compatibilisation permet d’amélidégerement les propriétés a I'impact et de réduire
la sensibilité a l'entaille du PET en choc Charpytadlé. En choc Charpy non entaillé, la
compatibilisation permet de compenser presque etoiaht I'effet négatif des inclusions sur la
résistance au choc, notamment lorsque le diameésenddules de la phase dispersée est inférieur a

3um.
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Figure 1V.6 — Résilience des mélanges PET/polyoléfines (a/IPETb, PET/PP ; c, PET/PE/PP)
compatibilisés ou non déterminée par choc Charpyempaillé.
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Tableau IV.5 - Résilience des mélanges PET/polyoléfines en Carpy entaillé et non entaillé a
température ambiante en fonction du diamétre madgda phase dispersée.

. diamétre résilience (kJ/m2)
mélange — —
moyen (Um) non entaillé entaillé
PET/PE 80/20 8,4 8,5 1,5
PET/PE/EGMA 80/18/2 3,0 14,5 2,0
PET/PE/EGMA 80/13/7 1,9 92,2 3,7
PET/PP 80/20 4.3 10,5 2,2
PET/PP/EGMA 80/18/2 2,5 15,8 3,2
PET/PP/EGMA 80/13/7 1,0 83,4 4,4
PET/PE/PP 90/5/5 3,8 49,5 4,3
PET/PE/PP/EGMA 90/5/5/6,5 0,3 91,4 5,6

L'étude des propriétés a la rupture en tractiondet la résistance au choc des mélanges
PET/polyoléfine a montré une modification du conteorent mécanique (passage d’'un comportement
fragile a un comportement ductile) et une amélioratles propriétés a I'impact des mélanges aprées
compatibilisation par 'TEGMA. Ceci est a la foi¢ la la diminution de la taille de la phase dispersé
mais également a I'amélioration des conditionsriatgéales entre le PET et les polyoléfines.

IV.2. CARACTERISTIQUES D’AMORCAGE ET DE PROPAGATION

DE FISSURE (TENACITE) DES MELANGES PET/POLYOLEFINES
COMPATIBILISES OU NON PAR L'EGMA

Les figures IV.7 et IV.8 présentent les courbexdeattéplacement des mélanges PET/polyoléfine,
compatibilisés ou non par 'TEGMA, résultant desagssle flexion trois points sur éprouvettes de type

SENB.
120 120
PET/PE 80:20 PET/PE/EGMA 80/18/2
100 4 100 +— rupture fragile
& 80 - +—rupture fragile 30
S < 40
20
T T T 0 T T T

0 0.5 1 15 2 25 0 0.5 1 15 2 25
déplacement (mm) déplacement (mm)

PET/PP 80:/20
+—rupture fragile
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Figure IV.7— Courbes force-déplacement des mélanges PET/gély@lcompatibilisés ou non par
'EGMA ayant un comportement fragile.
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Figure IV.8 — Courbes force-déplacement des mélanges PETIgbhecompatibilisés ou non par
'TEGMA ayant un comportement ductile.

Les mélanges présentent deux types de comportetigtinicts : fragile et ductile. Pour les mélanges

fragiles, les courbes force-déplacement se carsetérpar une augmentation de la force suivie une
chute brutale, correspondant a la rupture immédiatBéchantillon. En revanche, pour les mélanges
ductiles, la force augmente dans un premier termpee( 1), passe par un maximum puis décroit
progressivement (zone 2). Il n'y a pas de ruptnstaintanée de I'éprouvette, mais amorcage (zone 1)
puis propagation (zone 2) de fissure jusqu’a défaike ultime.

Les tendances sont identiques a celles observédésacion et au choc. En effet, on retrouve un
comportement fragile pour les mélanges binaires nompatibilisés, justifié par la présence
d’inclusions dans la matrice PET, et un comportaméuctile pour le mélange ternaire non
compatibilisé en raison de la forte teneur en P&Tsdce mélange.

Le mélange binaire PET/PEcompatibilisé par 2% en poids d'EGMA est fragilaisnprésente une

force a la rupture supérieure a celle du mélange awnpatibilisé La diminution de la taille des
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nodules de PE et 'amélioration des propriétésnéeffaces n’étaient pas suffisantes pour perméttre
plasticité du matériau. En revanche, I'ajout de &®opoids conduit a un comportement ductile du
mélange PET/PE, engendré par des propriétés mogihaks et interfaciales meilleures.

Lesmélanges binaires PET/PRompatibilisés par 'TEGMA sont ductiles avec unecéoa la rupture
plus élevée pour le mélange compatibilisé avec i%ogds d’'EGMA. Ceci s’explique par le fait que
ce mélange présente une plus petite taille de eedde PP ainsi qu'une meilleure adhésion
interfaciale que le mélange compatibilisé avecesaght 2% en poids de copolymeére bloc.

Le mélange ternairePET/PE/PP compatibilisé présente également un comportemssitiel pour les
mémes raisons que celles citées précédemment.

Les faciés de rupture des éprouvettes de chaquangesbnt été observés au microscope électronique
a balayage. Deux exemples sont représentés e figL9, caractéristique d’'un comportement fragile
(figure IV.9.a et b, mélange PET/PP 80/20) et ddcamportement ductile (figure IV.9.c et d, mélange
PET/PE/PP/EGMA 90/5/5/6,5).

Figure IV.9 - Faciés de rupture des mélanges PET/PP 80/2Mjaett
PET/PE/PP/EGMA 90/5/5/6,5 (c et d) a différentssgissements.

Les morphologies sont tres différentes dans leg das. En effet, le matériau fragile (figure IV.2ia

b) présente une surface lisse, ce qui témoign&alsdnce de déformation plastique de la matricke et

la phase dispersée. L'étude morphologique de cdanges (cf. chapitre 1ll) a d'ailleurs mis en
évidence pour les mélanges binaires non compa#kil[PET/PP et PET/PE 80/20) une morphologie
grossiere et de mauvaises conditions a l'interfémegrisant ainsi le phénoméne de « pull out ». En
revanche, le matériau ductile présente une sugagelanguettes étirées », témoignant de la présenc
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de déformation plastique de I'interface nodule/inatet de la matrice. La propagation de la fissare
trouve donc contrariée par la structure, ce quligie que le matériau se rompt moins facilement et
présente un comportement ductile. Pour les mélacgegpatibilisés, I'étude morphologique (cf.
chapitre 1ll) a montré une amélioration des cond#i interfaciales, notamment en mettant en évidence
la présence de liaisons ou pontages entre la ftaEeet la phase polyoléfine. L’adhésion interfazial
étant meilleure, le mélange présente un bon trerddecharge et les propriétés mécaniques endracti
ou flexion sont améliorées.

A partir des essais de flexion trois points, leatét® des mélanges PET/polyoléfine compatibiliaés o
non par 'TEGMA est déterminée par application descepts de la mécanique de la rupture (LEFM ou
PYFM selon les cas, cf. annexe B).

Dans un premier temps, il est nécessaire de verfie I'extension de la zone plastique est faible
comparée aux dimensions de I'éprouvette et que detniere est en état de déformation plagebfb
4mm). Pour cela, on utilise I'équation C.3 de I'axa C et on calcule, pour chaque mélange, la valeur
de h. Le calcul de bnécessite de connaitre la contrainte au seuibdiément. Toutefois, pour les
mélanges ne possédant pas de seuil d’écoulemepiafeigraphe IV.1), la contrainte prise dans ce cas
est la contrainte a la rupture.

Remarque la grandeur b est inversement proportionnelle &datrainte au seuil d’écoulement. Or,
dans le cas des matériaux sans seuil d’écoulemanprend la contrainte a la rupture. La contrainte
a la rupture étant inférieure a la contrainte awded’écoulement, il est possible que la valeurbde
pour ces matériaux soit légerement supérieure Bdotefois, on pourra quand méme considérer que
la valeur de best acceptable et que I'éprouvette est en étaiftermation plane.

D’aprés le tableau IV.6, on constate quebbpour les mélanges PET/PE 80/20, PET/PE/EGMA
80/18/2 mais que cbest légerement supérieur a b pour le mélange FEBM20 (b = 4,7 mm).
Toutefois, ce mélange ne présentait pas de settbdlement donc la contrainte prise pour le calcul
de h est la contrainte & la rupture. D’apres la remarda valeur de bpour ce matériau est donc
acceptable. Pour ces trois mélanges, on peut dieel'gxtension de la zone plastique est faible
comparé aux dimensions de I'éprouvette et que-cekst en état de déformation plane. En revanche,
on constate, pour les cing autres mélanges, guoelly ce qui signifie que I'éprouvette n'est pas en
état de déformation plane et que I'extension deolee plastique n’est pas négligeable. De ce fait, |
concept de la LEFM ne peut pas étre appliqgué anegériaux. Ceci est assez logique dans la mesure
ou ces cing matériaux ne présentent pas un conmpentelinéairement élastique mais plutdét un
comportement ductile. Pour ces matériaux, il seracahécessaire d'utiliser le concept de la PYFM.

Tableau 1V.6 — Caractéristiques en LEFM des mélanges PET/péfipels compatibilisés ou non par

FEGMA.
mélange forc&)m ax g (MPa.m-1/2) s(:eoul?ltr(?\;lnFEZ) bc (mm)
PET/PE 80/20 82,4 0,97 27 3,2
PET/PE/EGMA 80/18/2 100,6 1,18 38,8 2,3
PET/PE/EGMA 80/13/7 138,1 2,39 35 11,7
PET/PP 80/20 87,3 1,03 23,7 4.7
PET/PP/EGMA 80/18/2 149,7 2,59 33,2 15,3
PET/PP/EGMA 80/13/7 167,9 2,91 38,9 14,0
PET/PE/PP 90/5/5 166,7 2,89 43,3 111
PET/PE/PP/EGMA 90/5/5/6,% 186,4 3,23 38,3 17,8

Les valeurs de K ont été calculées pour tous Idanmgés (cf. annexe C) et les résultats obtenus sont
présentés dans le tableau V.6. Seules les valeerK ddes trois mélanges (PET/PE 80/20,
PET/PE/EGMA 80/18/2 et PET/PP 80/20) répondant eomditions de la LEFM peuvent étre
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considérées comme égalesfacteur d’'intensité de contrainte critique K(cf tableau IV.6). Pour les
autres mélanges, il est nécessaire d'appliquey RMP

Pour les mélanges pouvant étre étudiés a l'aideaesepts de la LEFM, il est possible de déterminer
la valeur dwcritere énergétiques,.. Cette valeur, caractéristique intrinseque du riaiéest calculée

a partir de I'équation B.5 vue en annexe B. Leswa de G pour les mélanges fragiles sont données
dans le tableau IV.7 :

Tableau IV.7 — Valeurs de Kk et G, des mélanges fragiles PET/PE 80/20, PET/PE/EGMASZD et
PET/PP 80/20 obtenues selon les concept de la LEFM.

mélange Kic (MPa.m-1/2) Glc (kJ/m?)
PET/PE 80/20 0,97 0,57
PET/PE/EGMA 80/18/2 1,18 1,04
PET/PP 80/20 1,03 0,67

Les concept de la LEFM on permis de déterminerclactéristiques intrinseques {Kcritere de
contrainte et ¢, critere énergétique) des mélanges PET/polyoléfiyant un comportement
linéairement élastique. A partir de ces donnéespemt remarquer que l'ajout de 2% en poids
d’EGMA au mélange PET/PE permet d’améliorer lesaact@ristiques a la rupture. D’autre part, les
concepts de la LEFM ne sont pas applicables auangébk ductiles c’est pourquoi il est nécessaire
d'utiliser les concepts de la PYFM.

La méthode employée pour détermingmkrgie de rupture J des mélanges ductiles est celle de
Leclercq [LEC75] décrite en annexe B. Les difféesnttapes de la méthode sont présentées en
annexe E. Les valeurs dg &nergie de rupture et caractéristique intrinsefjumatériau, ainsi que les
énergies d'initiation et de propagation de fisssoat données par le tableau 1V.8. Dans ce tabteau,
reporte également les valeurs gedés mélanges fragiles PET/PE 80/20, PET/PE/EGMASED et
PET/PP 80/20. En fait, pour ces mélanges, la vadeug. peut étre considérée comme égale a la
valeur de G [BEG72, BEG74].

Tableau 1V.8 — Tableau récapitulatif des énergies de ruptuiet dles énergies d'initiation et de
propagation de fissure des mélanges PET/polyokefiles cellules grisées signifient qu’il n’existesp
de propagation de fissure dans le matériau)

Mélanges (% en poids) Jic (kJ/m2) ———— Energie (J) -

initiation | propagation

PET/PE 80/20 0,57 0,011

PET/PE/EGMA 80/18/2 1,05 0,022
PET/PE/EGMA 80/13/7 5,80 0,09 0,27

PET/PP 80/20 0,67 0,015
PET/PP/EGMA 80/18/2 4,11 0,06 0,22
PET/PP/EGMA 80/13/7 5,90 0,09 0,27
PET/PE/PP 90/5/5 4,42 0,15 0,36
PET/PE/PP/EGMA 90/5/5/6,% 5,74 0,16 0,79

Ces résultats rejoignent, une fois encore, ceugrgbs en traction et au choc. Les caractéristiguas
rupture des mélanges initiaux sont améliorées’amut d’EGMA et plus le taux d’EGMA est élevé,
plus I'énergie de rupture augmente. Ceci est atrid’'une part a I'amélioration des conditions
interfaciales et d’autre part, a la diminution dddille des phases dispersées.

De plus, il est intéressant de souligner l'augmteniade I'énergie de propagation de fissure,
notamment pour le mélange ternaire compatibiliséca®,5% en poids dEGMA (énergie de
propagation doublée par rapport a celle du mélarmgecompatibilisé€). Le grand nombre et la petite

taille des nodules de polyoléfines dans ce mélamgdrarient la propagation des fissures dans le
matériau.
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On se propose dans le paragraphe suivant de mediédifet de la taille de la phase dispersée aur |
ténacité des mélanges a l‘aide du modele de Wu.

IV.3. RELATION MORPHOLOGIE-PROPRIETES DES MELANGES
COMPATIBILISES PET/POLYOLEFINES

A l'origine, le modele de Wu [WUB85] permet de relia résistance a I'impact de polyméres semi-
cristallins renforcés a I'épaisseur moyenne denliggat ou distance interparticulaire ID, définie fzar
distance moyenne entre les surfaces de deux gagieaisines. En précisant les conditions d’impact,
un systeme renforcé présente un comportement ewugtdnd ID est inférieur a une valeur critique ID
alors qu'il devient fragile pour de plus grande¢euss de ID. La distance interparticulaire ID se
calcule grace a I'équation 49 du chapitre |I. Dansddre de cette étude, le modéle de Wu seraéutilis
non pas pour relier la résistance a I'impact maisergie de ruptureJdes mélanges a la distance
interparticulaire ID. En effet, cette grandeur aupavantage d'étre une véritable caractéristique
intrinséque des matériaux.

Avant d’introduire la notion de distance interpeutaire, il est intéressant de mettre en relation
I'énergie de rupture et le diamétre moyen (figiwfel0). Le diametre moyen critique se situe bien aux
alentours de 3 um pour les mélanges binaires. féh) eh dessous de cette valeur, I'énergie de reiptu
du mélange PET/PE compatibilisé avec 7% en pol&MA et des mélanges PET/PP compatibilisés
avec 2 et 7% en poids augmente fortement et cesnged présentent un comportement ductile.

En revanche, on ne peut pas définir de diamettiguei pour le mélange ternaire puisque le mélange
ternaire non compatibilisé est ductile. Or, la tenen PET de ce mélange est plus élevée (90% en
poids) donc la ténacité de ce mélange se rappmeleelle du PET seul. De plus, le diametre moyen
des nodules de polyoléfine (3,8 um) est relativarpesche du diamétre moyen critique des mélanges
binaires, ce qui prédispose le mélange ternaiea@dré¢ vers un comportement ductile.

ductile

. PET/PE 80/20
: PET/PP 80/20
¥ A PET/PE/PP 90/5/5
RS
H

Remargue : 2% signifie qu'tl y a 2%
9 4 fragile en poids d'EGMA dans le mélange

diaméire moyen ( L)

Figure IV.10 — Corrélation entre le diamétre moyen des nodidels phase dispersée et I'énergie de
rupture des 3 familles de mélanges PET/PE, PETAPPEG/PE/PP compatibilisés ou non par
'EGMA.

La figure IV.11 montre I'évolution de I'énergie deupture {, en fonction de la distance
interparticulaire pour chaque mélange. Pour le ngdaPET/PE, la fenétre de valeurs de distance
interparticulaire critique IDest trés étroite puisqu’elle se situe entre 018,85 um. Pour le mélange
PET/PP 80/20, elle est un peu plus large : enG® & 1 um. En résumé, on peut dire que la transiti

109/166

© 2010 Tous droits réservés. http://doc.univ-lille1.fr



Thése de Sophie Leprétre-Dropsit, Lille 1, 2008
CHAPITREIV —COMPORTEMENTMECANIQUE DESMELANGES

fragile ductile pour les mélanges binaires estiratelorsque la distance interparticulaire atteint
environ 0,8 um. Au dessus de cette valeur, le maatgrésente un comportement fragile alors qu’'en
dessous, il est plutot ductile. En effet, plusredules sont proches les uns des autres, plusnsfért

de charge sera facilité. Cela signifie donc qugoliede compatibilisant permet de diminuer la
distance interparticulaire et donc la taille deplaase dispersée et que cette diminution permet
d’augmenter les caractéristiques a la rupture dgénmux. De ce fait, il est possible d’ajustertbasx

de compatibilisant en fonction des propriétés sibébs

En revanche, le mélange ternaire PET/PE/PP esbumujductile méme lorsqu’il n'est pas
compatibilisé. La distance interparticulaire du amgle ternaire non compatibilisé est identique k& cel
du mélange PET/PE non compatibilisé et pourtamdéange binaire est fragile alors que le ternaire
est ductile. Cependant, il faut noter que la taids nodules de phase dispersée est nettement plus
petite dans le cas du mélange ternaire (3,8 pm lpomeélange PET/PE/PP et 8 um pour le mélange
PET/PE). Cela signifie donc qu’a distance inteipaldire égale, un matériau avec des inclusions de
petite taille est plus favorable a la ductilité yu'matériau avec de plus grandes inclusions. Een, édf
surface de contact est plus importante dans leleapetites inclusions, ce qui favorise le tramsfer
charge. Aussi, dans la conception des piécesrdl &cessaire de privilégier les matériaux ayast de
inclusions de faible taille (diametre inférieur égal a 3 um) pour avoir des propriétés mécaniques
optimales.

ductile

PET/PE 8020
PET/PP 30/20
4 PET/PEPP 20/5/5

Remarque : 2% sighifie qu'il y a 2%
fi

2 -agile en poids A'EGMA dans le mélange
2% 0%
0%

D T T T T
0,00 0,50 1,00 150 2,00 250
ID (pm)
Figure IV.11 — Corrélation entre la distance interparticuldideet I'énergie de rupture des 3 familles
de mélanges PET/PE, PET/PP et PET/PE/PP compsdibidiu non par 'TEGMA.

IV.4. CONCLUSION

Dans ce chapitre, les propriétés en traction, ac et d’amorcage et de propagation de fissure des
mélanges PET recyclé/polyoléfine compatibiliséson par TEGMA ont été évaluées. Quel que soit
le mode de sollicitation, les mélanges binaires nompatibilisés ont des propriétés mécaniques
meédiocres (comportement fragile en traction etlexidn, et faible résilience) en raison de la pnése
d’inclusions dans la matrice PET et de la mauvgisdité d’interface entre le PET et les polyoléine
En revanche, le mélange ternaire non compatibéstetoujours ductile. La teneur en PET de ce
meélange étant supérieure de 10% en poids a calendanges binaires, le comportement mécanique
du mélange se rapproche d’avantage de celui duePETplus petite taille des nodules de polyoléfine
limite I'influence néfaste de ces derniers.

La compatibilisation des mélanges binaires et te¥aangendre systématiquement une amélioration
du comportement mécanique, particulierement lordgsienélanges sont compatibilisés avec le taux
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maximum d’EGMA (7% en poids pour les mélanges béwiet 6,5% en poids pour les ternaires).
Cette amélioration se traduit par :

- le passage d'un comportement fragile des mélanigesrés (PET/PE 80/20, PET/PE/EGMA
80/18/2 et PET/PP 80/20) a un comportement ductiRET/PE/EGMA 80/13/7,
PET/PP/EGMA 80/18/2 et 80/13/7) avec présence sauil d’écoulement (plasticité),

- L’augmentation des contraintes maximales et d'gémments a la contrainte maximale,

- L’augmentation de la ténacité,

- L’augmentation de la résilience avec, pour conséce® la réduction de la sensibilité a
I'entaille du PET (choc entaillé) et la compensatioresque totale de I'effet négatif des
inclusions sur la résistance au choc sur éprows/atia entaillées

La diminution de la taille des phases disperséasélioration des conditions interfaciales et la
proportion de phase dispersée dans le mélangedssriacteurs pouvant justifier I'amélioration des
propriétés mécaniques des mélanges. L'effet deaailke tdes inclusions a été clairement mis en
évidence en définissant un diametre moyen critidp@ pm et une distance interparticulaire critique
ID. de 0,8 um, en dessous duquel le matériau devimtiled Ceci n’est pas totalement vrai pour les
mélanges ternaires, toujours ductiles avec un di@méoyen de nodules Iégerement supérieur a 3um,
et une ID de 2 um pour le mélange non compatibifetir ces mélanges, il faut prendre en compte la
proportion de PET plus élevée que dans les mélanigages, qui leur confére un caractere ductile.
Par ailleurs, la compatibilisation a permis la tichade liaisons entre les phases PET et polyaéfin
augmentant ainsi la résistance de l'interface uidagilite le transfert de charge.

Quelle que soit la nature de la sollicitation, ¢enpatibilisation des mélanges PET/polyoléfine perme

donc de favoriser le mécanisme de déformation iglaest Bien que caractéristiques a la rupture des
mélanges soient, en raison de la présence desimttude polyoléfines, inférieures a celles du PET,
elles sont suffisamment éloignées (allongemenamotent) des conditions de dimensionnement des
pieces.

La modification du comportement mécanique des ng&snPET/polyoléfines dépend donc non
seulement de la morphologie mais aussi des conditinterfaciales. Cependant, dans le cas des
polyméres semi-cristallins, elle peut étre égaldrdéne influencée par des variations significatigdes
cristallinité des polyméres. Il est par conséquetessaire d’évaluer I'éventuelle contribution ae |
cristallisation dans I'amélioration du comportemarécanique des mélanges. Cette étude fait I'objet
du chapitre V.
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CHAPITRE V - CRISTALLISATION DU PET DANS
LES MELANGES PET/POLYOLEFINES

Le chapitre IV a montré que les propriétés mécasgles mélanges de polymeéres étaient fortement
influencées par la morphologie et par les condstiorierfaciales. Cependant, pour les mélanges de
polyméres semi-cristallins, les propriétés fingbesivent également dépendre de la microstructure
cristalline, dépendant elle-méme de la vitesserideatlisation des polymeres. En particulier, IeTPE
est assez difficile a mettre en ceuvre par le p@dadjection car il cristallise tres lentement quamneé

a d’autres polymeéres. La vitesse de cristallisadanPET peut étre améliorée en ajoutant un agent
nucléant, sachant que le polypropyléne, ajouté@iatef quantité, peut jouer ce role (cf. chapitre 1)

Pour contrbler la vitesse de cristallisation, it atile d’étudier et de modéliser les cinétiques de
cristallisation (modéles cinétiques classiques ddwi, Evans, Ozawa, Ziabicki).

Les mélanges PET/polyoléfines de I'étude sont néamsndélicats a étudier dans la mesure ou ils
présentent un certain nombre de particularités. effiet, il s’agit de mélanges de polymeéres
immiscibles et semi-cristallins. Or, tres peu davaux ont été consacrés aux cinétiques de
cristallisation de tels mélanges portant générahtmmigr les cinétiques de cristallisation isotherohes
meélanges de polymeres miscibles ou partiellemestibies dont I'un des constituants est amorphe et
I'autre semi-cristallin (cf. chapitre I). D’autreagi, le PET de I'étude est issu du recyclage. Aussi
charges et additifs qu’il contient éventuellemewupaient perturber les résultats. De plus, les
mélanges étudiés sont a matrice PET alors queales rétudes portant sur la cristallisation des
meélanges polyoléfine/polyester concernent généeiéntes mélanges a matrice polyoléfine (cf
chapitre 1). Ce point souleve d’ailleurs une diflié supplémentaire. En effet, les polyoléfines on
une température de cristallisation inférieure decdu PET. Dans le cas des mélanges a matrice
polyoléfine, le PET cristallise en premier et smittre & I'état solide lorsque la polyoléfine commeac
cristalliser. Le PET peut donc jouer le role d'ageumcléant de la polyoléfine. En revanche, darcate
contraire (mélange a matrice PET), le PET crisalBur une phase liquide de polyoléfine. Dans ce
cas, la polyoléfine peut-elle jouer le réle d’ageatléant du PET ?

Dans ce chapitre, on étudiera donc les cinétigeexidtallisation des mélanges PET/polyoléfine dans
des conditions anisothermes, puis on les modélisgna de décrire les mécanismes de la
cristallisation. Enfin, des observations microsqopis sous lumiére polarisée auront pour finalité de
visualiser le phénomeéne de cristallisation de célanges.

V.1. CINETIQUES DE CRISTALLISATION ANISOTHERMES

L'effet des polyoléfines (PE et PP) et du compésaint (EGMA) sur la cristallisation du PET a été
étudié par DSC en anisotherme, pour des vitessesfa®dissement allant de 5 & 65°C/min. Ces
conditions ont été retenues afin de se rapproeh@ius possible des conditions réelles de mise en
ceuvre (refroidissement rapide).

Les exothermes de cristallisation du PET pur etrdéanges avec ou sans compatibilisant donnent
acces a un certain nombre de données utiles a derigkion des cinétiques de cristallisation
anisothermes du PET, telles que la températureaistallisation T, le temps de demi-cristallisation
to.5,1a température de fusion, Binsi que le taux de cristalliniggdu PET (cf annexe F).
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La figure V.1 présente ainsi I'évolution de la targture de cristallisation du PET en fonction de la
composition des mélanges. Il apparait clairemeat quel que soit le mélange, ladiminue quand la
vitesse de refroidissement augmente. En effet, djdanvitesse de refroidissement augmente, la
germination est favorisée et donc la températurerideallisation diminue.

Pour les trois mélanges (PET/PE, PET/PP et PETIEIRjout de PE et/ou de PP augmente la
température de cristallisation @u PET (figure V.1). Cette tendance est d’autéun parquée que la
vitesse de refroidissemehtaugmente. En revanche, I'ajout de compatibiliseéatpas le méme effet
selon le mélange. La température de cristallisaliodu PET atteint un maximum quand le mélange
est compatibilisé avec 2 et 6,5% en poids dEGMAgddes mélanges PET/PE et PET/PE/PP
respectivement. En revanche, on ne note pas dea@mentation de la. pour les mélanges PET/PP
compatibilisés, quel que soit le taux ’EGMA damsnélange.
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Figure V.1 — Evolution de la température de cristallisafigmiu PET en fonction de la composition
des mélanges pour différentes vitesses de refsaiient.

La figure V.2 illustre I'évolution du temps de dearmistallisation t, du PET seul ou en mélange. Le
temps de demi-cristallisation est le temps au bloguel le matériau atteint 50% de sa cristallisatio
Plus le 1, est court, plus la vitesse de cristallisationéstée. Dans les mélanges PET/PE et PET/PP,
I'ajout de la polyoléfine diminue le temps de damistallisation du PET. L'ajout de compatibilisant
pour ces deux mélanges n'accentue pas cet effee\Eamche, pour le mélange PET/PE/PP, le temps
de demi-cristallisation du PET diminue en préseteePE et de PP et la tendance est encore plus
marquée lorsque le mélange est compatibilisé ayg26 @n poids d’EGMA. Cela signifie donc que la
vitesse de cristallisation du PET augmente quan@joate du PE et/ou du PP. Pour le mélange
ternaire, cet effet est encore plus prononcé ladgumélange est compatibilisé avec 2 et 6,5% en
poids d’'EGMA dans le mélange PET/PE et PET/PE/@fhactivement.
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Figure V.2 — Evolution du temps de demi-cristallisatippdu PET en fonction de la composition des
mélanges pour différentes vitesses de refroidisseme

Ces résultats montrent que les polyoléfines matifies paramétres de cristallisation du PET
(augmentation de la température de cristallisagbrde la vitesse de cristallisation du PET). Ces
conditions sont nécessaires pour prouver |'effetiéant des polyoléfines sue le PET mais ne sont

néanmoins pas suffisantes. C’est pourquoi on aiétghlement les thermogrammes de fusion des
mélanges.

V.2. COMPORTEMENT EN FUSION ET TAUX DE CRISTALLINIT E

La température de fusion,Tainsi que le taux de cristallinité du PET seul et du PET dans les
meélanges PET/polyoléfines, compatibilisés ou ndiemus a partir des thermogrammes de fusion,
sont reportés en annexe F.

On constate que la température de fusion du PEhéange est toujours supérieure a celle du PET
seul. L’équation de Gibbs-Thomson (cf. équation @#pitre 1) permet de relier la température de
fusion a I'épaisseur des lamelles cristallines. &arséquent, 'augmentation de la température de
fusion du PET en présence de polyoléfines sigrliiegmentation de I'épaisseur des lamelles

cristallines. Ceci peut également se justifierlpdorte interaction interfaciale entre la phasspdrsée

de polyoléfine et la matrice de PET, notammentdoesle mélange est compatibilisé avec 'TEGMA

[SAUO02].

Le taux de cristallinitgper augmente en présence de PE ou de PP dans lescaid@ges binaires et
atteint un maximum pour les mélanges PET/PE et PETbmpatibilisés avec 2% en poids d'EGMA.
En revanche, la valeur deer ne varie pas de maniere significative dans lesangéls ternaires
PET/PE/PP compatibilisés ou non. L'augmentatiotadix de cristallinité du PET en présence de PE
et/ou de PP et de compatibilisant est un argumgsptiémentaire pour prouver que les polyoléfines,
avec ou sans compatibilisant, jouent le réle d’#égencléants du PET [TAOOQ7].

L'effet de I'agent nucléant est caractérisé par amgmentation de la température de cristallisatien,

la cristallinité ainsi que de la vitesse de crisation du matériau d’origine [XU03]. Ces phénomen
ayant été constatés sur I'ensemble des mélangescompatibilisés, on peut donc dire que les
polyoléfines sont des agents de nucléation efficatePET. De plus, en présence de compatibilisant,
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I'effet des polyoléfines peut étre soit accentudn@le cas des mélanges PET/PE et PET/PE/PP), soit
diminué (dans le cas du mélange PET/PP). La géatditcompatibilisant ajouté semble également
avoir une incidence sur l'effet nucléant. Dansds du mélange PET/PE, la présence de 2% en poids
d’EGMA améliore I'effet du PE seul ; en revanchajdut de 7% en poids inhibe le phénoméne.

V.3. MODELISATION DES CINETIQUES DE CRISTALLISATION
ANISOTHERME

V.3.1. Modele d'Ozawa

La figure V.3 présente les courbes obtenues ael'aid modéle d’Ozawa appliqué aux mélanges
PET/polyoléfine. Elles présentent des rupturesedeq ce qui a rendu impossible la détermination de

m et dex(T).
4,00
200 4 +»—2 o o + S ——121°C
o 0,00 4 141°C
-E 200 - ——161°C
H_i 4.00 - ——181°C
£ et ——201°C
! 211°C
8,00
'1D.DD T T T T T
1,50 2,00 2,50 3,00 3,50 4,00 450

In{A} (*Clmin)
Figure V.3 — Courbes obtenues par I'application du modelezdi@a sur le PET.

En général, on justifie la non linéarité des coard®zawa par le fait que ce modéle ne prend pas en
compte la cristallisation secondaire. Toutefoisuttas raisons peuvent également intervenir. Comme
on I'a vu au paragraphe 1.6.3.3, le modele d’Ozala@pplique bien au PET. Or, le PET utilisé dans le
cadre de I'étude est issu du recyclage de bowgeslleontient donc des additifs et des chargeguice
peut en partie expliquer la non validité du modglele PET. En outre, les essais ont été réalisés p
des vitesses de refroidissement variant de 5 a/68ACOr, certains auteurs [SAJO1] prétendent que
pour des vitesses de refroidissement élevées,tégse de cristallisation du modele d’Ozawa ne
correspond pas a la vitesse de cristallisatiorerégli dépend non seulement de la température mais
également du temps. Ceci peut également justifidéviation du modele d’'Ozawa dans ce travail.

V.3.2. Modeéele de Mo

Le modele de Mo a été appliqué au PET pur ainsi ghaque mélange afin de décrire les cinétiques
de cristallisation anisothermes du PET (figure V. 4
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Figure V.4 — Courbes IiA en fonction de In t pour le PET pur, et les mésnBET/PE 80/20,
PET/PE/EGMA 80/182 et PET/PE/EGMA 80/13/7. (R2=¢icefnt de corrélation)
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Les courbes I = f(Int) obtenues pour différents degrés de diistt relatifs sont des droites
paralleles, ce qui permet de déterminer les valeles paramétrest et F(T). Toutefois, si les
coefficients de corrélations R2 sont acceptablag pes mélanges binaires compatibilisés ainsi que
pour le mélange ternaire non compatibilisé, ilséamt moins pour le PET seul et pour le mélange
PET/PE /PP/EGMA 90/5/5/6,5. Il faut noter également les coefficients de corrélation sont
meilleurs dans le cas des mélanges contenant duePfodéele de Mo résulte de la combinaison des
théories d’Avrami et d'Ozawa, dont la derniere gatticulierement bien adaptée au polypropylene
mais beaucoup moins satisfaisante avec le poly@ibylce qui peut expliquer le fait que le modéle
s’applique mieux dans le cas des mélanges conteoaPP.

La figure V.5 illustre les courbes obtenues pariappon du modele de Mo sur le PET seul.
On peut distinguer deux comportements : I'un aussba vitesses de refroidissement (5, 7 et
10°C/min) et l'autre aux grandes vitesses de rdifssement (20, 30 et 65°C/min), ce qui
conduit a la détermination de deux jeux de parasetret F(T) (tableau V.1)Le PET de
I'étude étant issu du recyclage, on peut suppesenme pour I'application du modele d’'Ozawa, que
les charges et additifs perturbent les résultatsnats, conduisant ainsi a la non linéarité dedeboi

4,20 -
3,70 -
3,20 -
2,70 -
2,20 -

1,70 - \\\2\\’_\
1,20 : : : . :

-1,00 0,50 0,00 0,50 1,00 1,50 2,00
In(t) (min)

In(A} ("Clmin)

degré de cristallinité relatif : +20% =40% +60% =80%

Figure V.5— Courbes I\ en fonction de In t pour le PET pur aux vitessesalroidissement de 5,7,
10, 20, 30 et 65°C/min.

Table V.1- Parametres de cinétiques de cristallisatiosatinerme du PET pur a différents degrés de
cristallinité relatifs obtenus par application dodele de Mo aux basses et grandes vitesses de
refroidissement.

) a | F() a | F
compose xrel (%) A=5, 7, 10°C/min A=20, 30, 65°C/min
20 1,43 34.46 083 3587
oET 40 1,33 36,59 0.88 40,04
60 1,37 45,60 0,90 44.25
80 1,23 49,90 0,94 50,90

En outre, bien que les courbes du mélange PET/PEGBNPA 90/5/5/6,5 ne puissent pas étre
assimilées a des droites paralleles, on ne peutdgdimguer deux comportements bien distincts
comme pour le PET seul. La composition de ce mélatgnt assez complexe (mélange quaternaire),
on peut supposer que le modéle de Mo n’est pas@dage type de mélange.

Le tableau V.2 synthétise les valeurs des parasetet F(T) obtenus pour les mélanges sur toute la
gamme de vitesse de refroidissement.
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Table V.2— Parametres de cinétiques de cristallisatiosatinérmes du PET pur et des mélanges
PET/PE, PET/PP et PET/PE/PP, compatibilisés ouadifférents degrés de cristallinité relatifs
obtenus par application du modéle de Mo et énefgigtivationAE obtenue par la méthode de

Kissinger.
PET et mélanges E
(% en poids? X (%) a F(T) (kJ.?noI-l)
PET - - - -103,5
20 1,55 24,77
PET/PE/EGMA 40 1,57 30,87 1153
80/20/0 60 1,54 36,96 '
80 1,54 51,93
20 1,36 17,11
PET/PE/EGMA 40 1,35 21,11 1310
80/18/2 60 1,30 25,79 '
80 1,19 31,81
20 1,75 26,04
PET/PE/EGMA 40 1,75 34,12 1073
80/13/7 60 1,78 42,09 ’
80 1,73 54,05
20 1,53 27,11
PET/PP/EGMA 40 1,51 32,13 1246
80/20/0 60 1,51 38,09 ’
80 1,40 44,70
20 1,42 30,26
PET/PP/EGMA 40 1,47 36,96 1195
80/18/2 60 1,46 42,94 '
80 1,40 50,90
20 1,26 34,12
PET/PP/EGMA 40 1,29 39,25 1034
80/13/7 60 1,29 43,81 ’
80 1,26 49,89
20 1,64 35,87
PET/PE/PP/EGMA 40 1,67 44,25 108.2
90/5/5/0 60 1,67 53,51 ’
80 1,57 65,36
20 1,28 13,19
PET/PE/PP/EGMA 40 1,41 18,17 1971
90/5/5/6,5 60 1,38 24,04 ’
80 1,22 33,78

Dans chaque cas, la valeur adluctue trés peu et que la valeur de F(T) augmenéz le degré de
cristallinité relatif. Pour un méme degré de clistéé relatif, F(T) est inférieur a la valeur @ptue
pour le PET seul dans le cas des mélanges PET/PE®PP non compatibilisés. F(T) atteint un
minimum pour les mélanges PET/PE et PET/PE/PP ciililjz#s avec 2 et 6,5% en poids dEGMA,
respectivement. En revanche, F(T) augmente psunédanges PET/PP compatibilisés ainsi que pour
le mélange PET/PE/PP non compatibilisé.

Ceci conduit a dire que I'ajout de polyoléfine petrd’augmenter la vitesse de cristallisation du PET
et que ce phénomene est d'autant plus marqué queélange PET/PE ou PET/PE/PP est
compatibilisé avec 2 et 6,5% en poids respectivénieour les mélanges PET/PE et PET/PP, le
modéle de Mo est en accord avec les résultats wWédlilectement de [Iinterprétation des

thermogrammes. En revanche, pour le mélange terd@nalyse des thermogrammes a conduit a dire
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gue le mélange PE/PP favorisait la cristallisation PET et que ce phénomene était amélioré en

présence de 6,5% en poids dEGMA dans le mélangenbdéle de Mo montre toutefois un effet
négatif du mélange PE/PP sans EGMA sur la criséitin du PET.

V.3.3. Modele de Ziabicki

Le tableau V.3 résume les valeurs obtenues pryy/dt, Dy, G, et G du PET seul et des mélanges.

Ces valeurs été obtenues a partir des courbesdfig) donnant I'évolution dexg/dt en fonction de
la température.

Table V.3 —Paramétres de Ziabicki pour le PET seul ainsi que [@s mélanges, a différentes
vitesses de refroidissement.

PET PET/PE/PP/EGMA 90/5/5/0 PET/PE/PP/EGMA 90/5/5/6,5
A (°C/min) dxmax/dt (min1)) DA (°C GA G dxmax/dt (min1) DA (°C GA G dxmax/dt (min1) DA (°C° GA G
5 0,38 9,85 3,93 0,79 0,45 9,27 4,44 0,89 0,34 10,43 3,77 0,75
7 0,50 10,43 5,55 0,79 0,67 8,23 5,86 0,83 0,79 8,87 7,45 1,06
10 0,69 11,59 8,45 0,84 0,83 9,85 8,70 0,87 0,80 9,27 7,79 0,78
20 1,05 13,91 15,54 0,78 1,45 10,72 16,54 0,83 1,85 8,69 10,84
30 1,50 15,65 24,89 0,83 1,90 12,17 24,60 0,82 2,10 11,7 26,87
65 2,50 23,19 61,69 0,95 2,53 23,76 63,96 0,98 2,70 21,5 60,93
Moyenne 0,83 0,87 0,88
Ecartype 0,06 0,06 0,11
PET/PE/EGMA 80/20/0 PET/PE/EGMA 80/18/2 PET/PE/EGMA 80/13/7
A (°C/min) dxmax/dt (mir-1)) DA (°C. GA G dxmax/dt (mir-1) DA (°C° GA G dxmax/dt (mir-1) DA (°C. GA G
5 0,43 8,11 3,71 0,74 0,45 8,11 3,88 0,78 0,42 6,95 3,10 0,62
7 0,65 8,69 6,01 0,86 0,52 10,32 5,70 0,81 0,53 7,64 4,30 0,61
10 0,82 9,85 8,59 0,86 0,70 11,01 8,20 0,82 0,75 9,27 7,40 0,73
20 1,46 11,59 18,00 0,90 1,65 10,43 18,31 0,92 1,40 11,59610,36
30 1,72 13,91 25,46 0,85 2,22 14,31 33,80 1,12 1,80 11,01820,@0
65 2,47 23,76 62,44 0,96 3,60 15,07 57,72 0,89 2,30 26,42560,89
Moyenne 0,86 0,89 0,76
Ecartype 0,07 0,12 0,14
PET/PP/EGMA 80/20/0 PET/PP/EGMA 80/18/2 PET/PP/EGMAL8/7
A (°C/min) dxmax/dt (min1) DA (°C GA G dxmax/dt (miny) DA (°C. GA G dxmax/dt (min1) DA (°C. GA G
5 0,49 8,11 4,23 0,85 0,54 7,82 4,49 0,90 0,50 8,11 4,31 0,86
7 0,65 8,78 6,07 0,86 0,63 8,76 5,87 0,83 0,70 8,21 6,11 0,87
10 0,89 8,69 8,23 0,82 0,80 9,85 8,38 0,84 0,95 8,98 9,08 0,91
20 1,61 9,85 16,87 0,84 1,60 10,72 18,25 0,91 1,42 11,59 10,88
30 1,90 13,33 26,95 0,90 1,91 13,91 28,27 0,94 2,05 12,17526,88
65 2,88 19,71 60,40 0,93 2,58 19,71 54,11 0,83 3,25 15,07150,80
Moyenne 0,87 0,88 0,87
Ecartype 0,03 0,04 0,03
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Figure V.6 —Fonction gaussienne de Ziabicki représentée pdeEIEseul et pour les mélanges
PET/polyoléfines compatibilisés ou non par TEGMA.
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On peut remarquer que la largeur & mi-hauteyr, dnsi que la dérivée maximale du degré de
cristallinité relatif ckyaxa/dt augmentent avec la vitesse de refroidissenienparametre Gétant base
sur ces deux valeurs (éq. 77, cf. paragraphe 2)6.8.est donc logique que,Goit une fonction
croissante de la vitesse de refroidissement.

Aprés normalisation de,Gar rapport aux vitesses de refroidissement qooregantes, il est possible
d’obtenir la valeur de la « cristallisabilité » ®ur le PET seul et les mélanges. La signification
pratiqgue de G est la capacité qu’a un polymére -seistallin a cristalliser lorsqu’il est refroidieguis

sa température de fusion jusqu’a I'état vitreuwxna uitesse de refroidissement unitaire. Aussi, fus
est grand, plus le polymeére cristallisera facilemé&iaprés le tableau V.5, la valeur moyenne de G
pour le PET seul est de 0,83 alors que la valeuyemue de G pour les mélanges est toujours
supérieure a 0,86 excepté pour le mélange PET/PEAEBD/13/7. Le mélange pour lequel le PET
cristallise le plus facilement est le mélange PETBEEMA 80/18/2 avec G=0,89. Pour les autres
mélanges, les valeurs de G étant trés procheses des autres, il est assez difficile de réaliser
classement en fonction de la capacité a cristalli®n peut néanmoins conclure que l'ajout de
polyoléfines améliore la cristallisation du PET. ¢@mpatibilisation du mélange PET/PE 80/20 avec
2% en poids d’EGMA favorise encore plus la crisgtalion du PET. En revanche, pour ce méme
mélange, un excés dEGMA (7% en poids) a un eféggatif sur la cristallisation du PET. Pour les
autres mélanges, I'ajout de compatibilisant infhe@ sur la capacité a la cristallisation du PET.

V.4. DETERMINATION DE L’ENERGIE D’ACTIVATION PAR LA
METHODE DE KISSINGER

La méthode de Kissinger a été utilisée ici dandue d’estimer I'énergie d'activatiodE de la
cristallisation anisotherme du PET seul et des ngé&s. Le tableau V.3 donne les valeursiie
obtenues pour chaque mélange et la figure V.7 itbaska représentation graphique de I'énergie
d’activation.
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Figure V.7 — Energie d’activatiodE en fonction de la composition des mélanges.

Dans I'ensemble, I'ajout de polyoléfines diminuéniérgie d’activation du PET. De plus, pour les
mélanges PET/PE et PET/PE/PP contenant respectiveZnet 6,5% en poids d’EGMA I'énergie
d’activation diminue fortement. L'ajout de polyaléds ainsi que I'ajout d’'une quantité appropriée de
compatibilisant engendre un processus de nucléh&térogéne et donc une accélération de la vitesse

124/166

© 2010 Tous droits réservés. http://doc.univ-lille1.fr



Thése de Sophie Leprétre-Dropsit, Lille 1, 2008
CHAPITREV —CRISTALLISATION DU PETDANS LESMELANGESPET/POLYOLEFINES

de cristallisation de la matrice PET ce qui seitagar unAE plus faible que celui du PET seul. En
revanche, I'ajout de compatibilisant au mélange /PEThe permet pas d’améliorelAE. En présence
d’une trop grande quantité de compatibilisant (#¥4peids), la mobilité des chaines est réduite ¢e qu
explique que I'énergie d’activation soit plus grarthns ce cas.

V.5. OBSERVATION DE LA CRISTALLISATION DU PET SEUL ET
DES MELANGES PAR MICROSCOPIE

Les clichés obtenus par microscopie optique somsehe polarisée, présentés sur en figures V.8 et 9
ont été réalisés dans le but de mettre en évidénfteence des polyoléfines sur la cristallisatidn
PET. Afin de faciliter les observations et, par s@quent, leur interprétation, les clichés ont été
effectués non pas sur les mélanges PET/polyolé80E20 (% en poids) mais sur des mélanges dans
les proportions PET/polyoléfines 50/50 (% en paids)

La figure V.8 montre la cristallisation du PET dipliétat fondu (270°C) jusqu’a la température
ambiante. On remarque que les germes (taches jasrét figure V.8.b) apparaissent vers 195°C,
température correspondant au début de la cristédiis du PET. Puis ces germes grossissent jusqu’a
ce que la température ambiante soit atteinte.

Figure V.8 — Observation de la cristal
polarisée (filtrex). a) T=270°C ;b) T=195°C ;c) T=180°C ;d) T= ambiante.
La figure V.9 présente les différentes étapes deissallisation d’'un mélange PET/PE 50/50 au cours
d’'un refroidissement depuis I'état fondu (270°Ckqu'a la température ambiante. L'aspect du
mélange a I'état fondu est totalement différentelei du PET seul (figure V.9.a), avec la présatee

gouttelettes, correspondant a la phase PE. Laltisation du PET s’effectue aussi difféeremment en
présence de 50% en poids de PE : les germes defjiaraissent préférentiellement a la surface des
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gouttelettes de polyéthylene (figure V.9.b), céaslire a 'interface phase dispersée/matrice ajass

le PET seul cristallise sur toute la surface. Rariséquent, le polyéthyléne favorise le phénomene de
nucléation hétérogéne du PET puisqu’il agit comme impureté. En réalité, I'étude des cinétiques de
cristallisation du PET a été effectuée sur des mgé&la PET/polyoléfines 80/20. On peut donc
supposer que la taille des gouttelettes de la piliapersée (polyoléfines) diminue dans ce casagt, p
conséquent, la surface de contact entre le PEA pollyoléfine augmente. Les gouttelettes de petite
taille permettent alors de favoriser d’avantagenleléation hétérogene du PET dans le cas des
mélanges dans le ratio 80/20 (% en poids).

L7 3 - * o "  :
b e ; | B ; 73 R~ T

L

Figure V.9 — Observation de la cristallisation du mélange fPET50/50 (% en poids) par microscopie
optique sous lumiére polarisée (filkg a) T=270°C ;b) T=225°C ;c) T=200°C ;d) T= ambiante.

Par ailleurs, la température de cristallisationREIT est supérieure a celle des polyoléfines. Cela
signifie que le PET cristallise, au cours du refigsement, sur une phase liquide de polyoléfine. La
figure V.9 illustre ce phénoméne et montre quealedue le PE soit encore a I'état fondu ne pegurb
en aucun cas son effet nucléant. Ceci peut s'axgligar la viscosité élevée des polyoléfines a la
température de cristallisation du PET.

V.6. CONCLUSION

Les cinétigues de cristallisation anisotherme duT P&#ans les mélanges PET/polyoléfines
compatibilisés ou non ont été étudiées par DSCaddimettre en évidence I'éventuelle influence des
polyoléfines et du compatibilisant EGMA sur la ge de cristallisation du PET.

L’analyse des thermogrammes de fusion et de disstabn des mélanges non compatibilisés PET/PE
80/20, PET/PP 80/20 et PET/PE/PP 90/5/5 (% en pa@idsis en évidence une augmentation des
températures de fusion et de cristallisation, devifesse de cristallisation ainsi que du degré de
cristallinité absolu du PET, traduisant ainsi uietefiucléant des polyoléfines sur le PET. En relianc
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I'effet nucléant des polyoléfines en présence dapatibilisant est beaucoup plus nuancé. Si I'ajout
d’EGMA accentue I'effet nucléant du PE dans lesamgés PET/PE et PET/PE/PP (maximum avec
2% en poids d’EGMA pour le mélange binaire PET/RE), un effet d’inhibition dans le cas du PP
dans le mélange binaire PET/PP. Cet effet est almuplus marqué que la quantité d’EGMA
augmente.

La modélisation des cinétiques de cristallisatian BET permettant de décrire I'évolution du
processus de transformation cristalline a été effeca I'aide des modeles cinétiques d'Ozawa, de Mo
et de Ziabicki. Le modéle d’'Ozawa n’a pas été fasiant sur les matériaux de I'étude. La non vadidi
du modéle peut étre liée a l'origine du PET (issubduteilles de post-consommation) ou a la large
gamme de vitesses de refroidissement (de 5 a 65iC/nPar ailleurs, le modele de Mo a mis en
évidence deux comportements différents du PET aibtek (5, 7 et 10°C/min) et hautes (20, 30 et
65°C/min) vitesses de refroidissement, pouvang#itéoués a I'origine recyclée de celui-ci. En eutr
les modeles de Mo et de Ziabicki ont permis deick®de maniére assez satisfaisante la cristathisati
anisotherme du PET dans les mélanges PET/polyekfiompatibilisés ou non. Ces modéles sont en
accord avec les résultats issus des thermogramenéssibn et de cristallisation et confirment bien
que les polyoléfines permettent d’accélérer le gssus de cristallisation du PET, excepté pour le
mélange ternaire PET/PE/PP non compatibilisé peurdl le modele de Mo montre I'effet contraire.

L’énergie d’activationAE du PET dans les mélanges a été calculée a plertia méthode de
Kissinger. Une importante diminution de cette émemgst notée lorsque le PET est en mélange,
compatibilisé ou non, avec les polyoléfines. Caoiique par le fait que I'ajout de polyoléfineasi

que l'ajout d’'une quantité appropriée de compaséiit engendre un processus de nucléation
hétérogéne, et donc une accélération de la vitbsseistallisation de la matrice PET, ce qui sduita
par unAE plus faible que celui du PET seul. Ces résultajsignent les analyses directes des
thermogrammes de fusion et de cristallisation.

Enfin, les observations microscopiques sous lunmpetarisée de la cristallisation du PET seul et en
mélange ont permis de confirmer l'effet nucléants dmlyoléfines sur le PET. En effet, la
cristallisation du PET s’effectue préférentielleinaria surface des nodules de polyoléfine, favatisa
ainsi le phénoméne de nucléation hétérogéne.

Il apparait donc clairement que les polyoléfinesdes proportions appropriées de compatibilisant
permettent d’améliorer les cinétiques de cristalitsn du PET en jouant le réle d’agent nucléant de
celui-ci. Cependant, si la vitesse de cristall@atiu PET dans les mélanges est augmentée, ceci ne
permet pas datteindre un taux de cristallinité fisamment élevé pour prétendre affecter
significativement les propriétés mécaniques desangés. Les modifications du comportment
mécanique des mélanges décrites précédemment pewdten attribuées exclusivement a
'amélioration de la morphologie et des propriétésrfaciales.
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L'objectif industriel de la présente étude congiséa mettre au point des solutions de recyclage
économiquement viables pour les déchets de matpastiques issus du secteur de 'embouteillage
(bouteilles, flacons...). Les produits manufactut@stconstitués en majeure partie de PET (corps de
la bouteille) et de polyoléfines (PE et PP pourldeachons et les étiquettes thermorétractables), de
meélanges fortement déséquilibrés de PET (80 a 90pokls) et de polyoléfines (10 & 20% en poids)
ont été considérés. Ces constituants des mélanges iécompatibles et immiscibles entre eux, le
challenge scientifiqgue, mais aussi la difficultéjen@e de ce travail, étaient de trouver une voie de
compatibilisation efficace, a moindre co(t, afiolatenir des matériaux aux propriétés intéressantes.

L’analyse de la littérature scientifique et techusqchapitre 1) a permis le choix de la méthode de
compatibilisation et des moyens a mettre en cewlrapitre 1) pour quantifier son efficacité et en
identifier la ou les origines.

Dans le premier volet de cette étudbdpitre 1l ), des mélanges binaires (PET/PE et PET/PP) et
ternaires (PET/PE/PP), élaborés a partir de PHET dssla filiere de recyclage (paillettes issues du
broyage de bouteilles) et de polyoléfines, ontcetpatibilisés a I'aide de trois compatibilisants :
deux copolyméres greffés (PEgMA, 0,2% en poidsaetions MA et PPgMA, 0,15% en poids de
fonctions MA) et un copolymere bloc (EGMA, 8% erigsode fonctions GMA). L’efficacité de ces
agents de compatibilisation a été évaluée a mHutire caractérisation morphologique.

Quelle que soit la nature du compatibilisant, sffietesur la morphologie et sur les propriétés
interfaciales a été confirmé par microscopie ébitue a balayage (mise en évidence d'une
diminution de la taille des nodules de polyoléfetede la création de « liaisons » entre les phases)
par spectrométrie infra-rouge (confirmation de émation de compatibilisation). Néanmoins, les
résultats les plus satisfaisants ont été obtenes & copolymere bloc commercial EGMA. Son
efficacité peut étre attribuée, certes, a ses tarsiiques propres (réaction simultanée avec les
groupements hydroxyles et carboxyles du PET), gddement au taux de fonctions réactives GMA
plus important de ce compatibilisant. Ce copolymdoe EGMA, ayant donné les résultats les plus
satisfaisants en terme d’amélioration de la mompiiel et de propriétés interfaciales des mélanges
PE/polyoléfines, a donc été retenu pour la suitéétiede.

Le deuxieme volet de I'étudeHapitre 1V) a consisté a étudier les lois de comportementastion,

les propriétés au choc ainsi que I'amorgage etrtgpggation de fissure (ténacité) des mélanges
compatibilisés, puis a établir une relation entner$ performances mécaniques et leur morphologie
(modéele de Wu). L'effet du compatibilisant a desnsEguences favorables sur les propriétés
mécaniques des mélanges. L'étude des relations Enmorphologie et les propriétés mécaniques a
permis de définir un diaméetre moyen et une digtaimterparticulaire critiques, caractérisant la
transition fragile-ductile des mélanges binairesT#EBlyoléfines. Le compatibilisant EGMA a
également permis I'amélioration des performancesamgues du meélange ternaire, sans modification
de son comportement mécanique puisque le mélangeampatibilisé était ductile.

Le troisieme volet de I'étudecliapitre V) a visé a analyser I'éventuelle contribution de la
modification de la cristallinité du PET, induiterda présence de polyoléfines et de compatibilisant
sur 'amélioration des propriétés mécaniques. Liférdnts modeles utilisés (modeles de Mo et de
Ziabicki, détermination de I'énergie de Kissingent tous montré un effet nucléant, joué par les
polyoléfines, mais qui ne suffit pas a générer aungmentation significative du taux de cristallirdi¢
PET. Les différences de propriétés mécaniques gedadent observées ont par conséquent été
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attribuées aux variations morphologiques et intésfas induites par le compatibilisant commercial
EGMA.

Cette étude a montré qu'il était envisageable depl#fier et de limiter le colt du processus de
recyclage des bouteilles plastigues a base de HEATeffet, moyennant une compatibilisation
appropriée, l'utilisation sans tri préalable deslanges PET (corps)/polyoléfines (bouchons et
étiquettes thermorétractables) a forte teneur e BBnduit & des matériaux aux propriétés
mécaniques satisfaisantes, qui pourront étre édilgur la fabrication d’accessoires de manutention

En perspective de ce travajlil conviendra d’aborder les points suivants :

D’'un point de vue scientifique, il sera nécessaitélucider I'effet du compatibilisant sur la
cristallisation du PET.

D’un point de vue technologique, d’autres voiesdmpatibilisation (utilisation des ultrasons oulae
méthode %) pourront étre envisagées en substitution ouoempEment des techniques existantes.
On pourra également jouer sur le procédé, notamiaetiermique, des outillages pour favoriser la
cristallisation du PET afin d’apporter un gain deggiétés mécaniques supplémentaire.
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ANNEXE A — ANALYSE COMPAREE DES METHODES

DE MESURE DE TENSION INTERFACIALE
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ANNEXE B — CONCEPTS DE LA MECANIQUE DE LA
RUPTURE

Tout matériau subit des endommagements occasi@amétivers modes de sollicitations mécaniques,
chimiques ou encore thermiques qui peuvent condui® ruine. Ceci se manifeste par I'apparition de
discontinuités (microcavités, microfissures) daesvblume ou en surface. Avec le temps, ces
discontinuités se développent et donnent naissaraes fissures macroscopiques. Ces fissures sont
suffisamment grandes pour que le volume qui lesugatsatisfasse aux hypotheses de continuité de la
meécanique des milieux continus. On entre alors dandomaine de la mécanique de la rupture
[FRA93]. La mécanique de la rupture est apparu@3® avec les travaux de Griffith sur les verres
minéraux [GRI21, GRI24]. Elle consiste en I'études ¢propriétés d’amorcage et de propagation de
fissure(s) initiées par des défauts (microfissurgerface...) préexistants. Il s’agit donc de d#&ieer

les champs de contraintes et de déformations gamesints avec pour finalité de comprendre et donc
de pouvoir éviter les ruptures en utilisant deteoes de conception adaptés.

Une fissure peut étre sollicitée suivant trois nsoffigure B.1):

Mode | (mode par ouverture)es surfaces de la fissure se déplacent dandidetions opposées et
perpendiculairement au front de fissure

Mode 1l (mode par glissement dans le plal®s surfaces de la fissure se déplacent dam&mhae plan
et dans une direction perpendiculaire au fronisiife

Mode Il (mode par glissement anti-plaries surfaces de la fissure se déplacent damé&ee plan et
dans une direction paralléle au plan de fissure.

Front de fissure

Plan de
fissure

Mode | : mode par ouverture

F
F
FEA~
F F
Mode Il : glissement Mode Il : glissement
dans le plan antiplan

Figure B.1 - modes d’ouverture de fissure [ENG90].
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La premiére voie de la mécanique de la ruptureagité explorée est celle de la LEFM (Linear Elastic
Fracture Mechanic) qui ne peut étre appliquée quiaatériaux ayant un comportement linéairement
élastique et fragile. Toutefois, depuis 1960, tagdux de Wells [WELG63] sur le concept d’ouverture
en fond de fissure et ceux de Rice [RIC68a, RIC&Rl]I'intégrale de contour J, ont contribué au
développement de la PYFM (Post Yield Fracture Maid)aqui essaye de prendre en compte le cas
des matériaux ductiles pour lesquels la LEFM mest applicable.

B.1. MECANIQUE ELASTIQUE LINEAIRE DE LA RUPTURE (LE FM)

En LEFM, il est possible d'utiliser deux criteree dupture : un critére de contrainte ou critére
mécanique, permettant de déterminer le facteurafisité de contrainte critique,Ket un critére
énergétique conduisant a la détermination du tatigue de restitution d’énergie,G

Remarque : les indices | et ¢ correspondent au mode sollicitation de fissure et au terme
« critique », respectivement.

Critére énergétique,

Figure B.2— Solide avec fissure.

On considere un solide (figure B.2) contenant ussufe plane d'aire Asollicitée en mode I.
L’extension de la fissure d’une valeur infinitésimdA conduit le milieu extérieur a fournir un teav

dWe,y au solide déformé et I'énergie emmagasinée ddngsae varier de di. Un bilan énergétique
permet donc de déterminer la quantitg&s). B.1) :

G| :[%_Ej [B.1]
dA  dA

G, est le taux de restitution d’énergie du systenpeofévette+dispositif de chargement) en mode | et
constitue la « force motrice » par unité de longudel fissure. Gest exprimé en J/m2. D’aprés la
LEFM, 'amorgcage de la fissure se produit lorsquea@eint une valeur critique &Gqui est une
caracteéristique intrinséque du matériau. Lors dggai, il est possible de calculer la valeur ¢eaG
partir de I'énergie élastique emmagasinée a l'aageck .. et de la loi liant la compliance C de
I'éprouvette a lI'aire A de la fissure (éqg. B.2).

1 acj B2

C;Ic = Eel—c (Ea
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Or, A = ba,donc

[B.3]

C _ . (a
avec — —CD[WJ (B.4]

s

w
Donc finalement, ¢ s’écrit :
G, :i [B.5]
bwtb(aj
w

Avec ®(a/w), le facteur de calibration d’énergie. Les valedesbd sont accessibles dans la littérature
[WILB7, KRA99, BRO66, ROO76] ainsi que dans lesmes ASTM 5045 et ISO 13586.

Critére de contrainte, K

tierey o

L~

a— :
NN

Figure B.3— Plaque infinie fissurée soumise a une contralatgactions orthogonale a la fissure.

Irwin [IRW57] a calculé les contraintes existantvaisinage des extrémités d’une fissure de longueur
2a dans une plaque infinie soumise a une contraiatgattions orthogonale a cette fissure (figure
B.3). En coordonnées cylindriquesH, la solution s’écrit :
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1-sr( ) 2]
1-sin — |sin —
2 2
K, g . g . ﬁ
v _—\/E co 2) 1+S|n( stm( 2} [B.6]

D et

g, = U(JXX + Jyy) en déformation plane et,, = 0 en contrainte plane

zz

Q Q9 Q9
[

0y;= 0 =0

avecv, le coefficient de Poisson., Klépend des géométries de la fissure et du soiitk gue du
champ de force s’exercant sur ce dernier.

Pour un solide linéairement élastique et fragdel EFM postule que la rupture se produit lorsque K
atteint une valeur critique Kqui est, tout comme |G une caractéristique intrinséque du matériau. |l
est possible de déterminer, en pratique, la vadeuK, & partir de la charge a 'amorcagg &e la
largeur w et de I'épaisseur b de I'éprouvette dadengueur de fissur@:

F a
K = c_f| = B.7
Ic b\/V_V [Wj [ ]

Avec f(a/w) le facteur d’étalonnage lié a la géométrie. Lalewrs de ce dernier sont accessibles dans
la littérature [WIL87, KRA99, BRO66, ROO76] ainsig dans les normes ASTM 5045 et ISO 13586.

Il existe un lien entre les deux critéres de rup@r et K :

K2
En état de contrainte plane G, = EIC [B.8]

K 2
En état de déformation plane G, = f(l— l/2) [B.9]

Avec E et le module d’Young et le coefficient de Poissospectivement.

Le concept de la LEFM n’est pas applicable dans tes cas de figures. En effet, il ne permet pas de
traiter le cas des matériaux non linéairement iglaess et/ou ductiles. Il est donc nécessaire dtavoi
recours a un autre concept, celui de la mécanigéoéplastique de la rupture (PYFM).

B.2. MECANIQUE ELASTO-PLASTIQUE DE LA RUPTURE (PYFM )

La PYFM nécessite d’introduire le conceptateirbe de Résistance a la fissuration ou courbellRa

été établi par Irwin [IRW57] dans le but de cargeg¥ la résistance a la fissuration lente de rieater
présentant une certaine ductilité en téte de fssune courbe R est une courbe de variation de la
ténacité avec l'avancée de fissuda)( En général, une fissure peut s'initier puis pesger lorsqu’un
parameétre (K, G ou J) représentant I'action duenilextérieur en téte de fissure devient égal a la
résistance a la fissuration {KGr ou %) du matériau.

Dans le cas d’'un matériau fragile (LEFM), la stametdu matériau et sa résistance a la fissuration
n’évoluent pas au cours de la propagation en raigofabsence de déformation plastique en téte de
fissure. En revanche, dans le cas d’'un matériatilel(®YFM), 'augmentation progressive de la
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déformation plastiqgue en téte de fissure au coer§imitiation et de la propagation provoque une
augmentation puis une stabilisation de sa résistanka fissuration. La ténacité du matériau ne peut
plus étre représentée par un paramétre critiquuan(i; ou G) mais plutdt par une courbe Re{(KGr

ou k=f(5a)) (figure B.4).

Kg Kry
LEFM

K Bmax|-----------__
- Kinit | - __ 4

Eel----

0 Bet 0 B

Figure B.4— Courbes R en LEFM et PYFM.

Rice [RIC68b] a démontré que, dans le cas d'urmufés située dans le plaz et dont le front est
paralléle a I'axez (figure B.5), lintégrale J(€éq. B.10) est indépendante du contbuat nulle lorsque

ce contour est fermeé (il n'y a pas de fissure).p@at considérer que J représente la composante du
flux d’énergie traversart, due a la singularité liée a la présence de $afis

3= [\ wdy-T, N s [B.10]
! ' ox

avec W, la densité d’énergie de déformation,
T, le vecteur de traction orienté vers I'extérieur,
u;, le vecteur de déplacement de l'arc ds,
s, l'abscisse curviligne sur le contdur
X, y et z les coordonnées cartésiennes.

=il

fisswre

Figure B.5 —lllustration du concept d'intégrale J.

Notons queW=J-Uij de; , aveco; et g les composantes de contrainte et de déformation,
respectivement.
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J se calcule a partir de I'énergie U nécessaire pmpager la fissure (énergie fournie par le nilie
extérieur) (éqg. B.11).

= _idy [B.11]

b da
avec b, I'épaisseur de I'éprouvettezela longueur de fissure. A partir de cette équafim B.11),
Begley et Landes [BEG71, BEG72, BEG74] ont monté g est identigue a G dans le cas d'un
matériau linéairement élastique et fragile et qumeut étre un critere de rupture pour les matériaux
élasto-plastiques. La fissure s'initie lorsque téiat une valeur critique; jui est une caractéristique
intrinséque du matériau. Bien que les méthodesattlcde J soient tres controversées, la norme
ASTM EB813-81 qui considére le cas des métaux seétbéeapplicable aux polymeres. Cette norme
suppose que la courldef(da) est une droite et que dorrespond a l'intersection de cette droite avec
la droite d’émoussement (figure B.6.a) ayant pauraéion :

J=20, [B.12]
avecoy la contrainte au seuil d’écoulement en tractiomthtériau. D’autre part, la norme ASTM E
813-87 stipule que la courbe f(Ba) suit une loi de puissance de la forme J SaA.et que J

correspond a la valeur de J prise a l'intersectlencette courbe avec la droite d'équation (figure
B.6.b) :

J=20,(@-02mm) [B.13]

J=2 0y (8 - 0,21 )

@ O @ b
Figure B.6 — Méthode de détermination desélon la norme ASTM E 813-8&)(et ASTM E 813-87
(b).

En pratique, la procédure d’obtention des courbBse3t identique a celle utilisée en LEFM. Pour
construire les courbes J-R, il est nécessaire aleseé les essais sur de multiples échantillonau7
minimum) jusqu’a différents niveaux de fleche owulerture de fissure. Ces essais seront suivis
d’'une mesure optique des faciés de rupture afidéterminer les avancées de fissure réelles. Chaque
éprouvette testée conduit a la détermination dawupte de valeurs @a) c’est a dire a un point de la
courbe J-R. Ensuite, on calcule I'intégrale J aipde I'équation B.13.

Une autre méthode de détermination de la ténaditééda de I'intégrale J a été utilisée par Lectpet

al. [LEC75] sur des aciers. Cette méthode, ditehod# de compliance, a été employée pour la
premiére fois par Begley et Landes. Elle nécessiiiisation d’'une douzaine d'éprouvettes possédan
chacune des fissures de longueurs différentesollieitation en flexion trois points de ces éprotigs
permet d’obtenir une famille de courbes force-dégtaent (figure B.7.a). L'énergie U qui correspond
a un déplacement du point de I'application de fadast proportionnelle a I'aire sous la courbeder
déplacement. Il s’agit donc de mesurer cette aite différentes valeurs de déplacement. Connaissant
cette aire, il est possible de tracer, pour chadg@acement, le graphe donnant la variation de
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I'énergie élastique par unité d’épaisseur (U/b¥arction de la longueur de fissure (figure B.7®h
obtient ainsi un faisceau de courbes. Si, compte-tie la dispersion des points expérimentaux, un
lissage linéaire parait suffisant, la valeur dendrchée est égale a la pente de chaque courbe. En
revanche, si les courbes U/b en fonction de ladengde fissure ne peuvent pas étre assimilées a de
droites, il est alors nécessaire d'utiliser unatype de lissage (bilinéaire ou parabolique). Gteat

alors un faisceau de courbes « J-déplacementur€fif.7.c). Connaissant la valeur du déplacement
critique (valeur du déplacement pour laquelle sElpit une déchirure dans la zone de concentration
de la déformation plastique a la pointe de la fisgul est alors possible, en reportant sur larloeu-
déplacement, de déterminer jg J

F Uhb J
[
, ! Ay dpdy
2
| |
1 : [ ] |
| |
|
' —_1d0
| ! | | | J=- ==
I ! | \114 b dx
1 ! i L
1 1 | —H___*__ ¥ —
! : 1 1 | n
I ' | ! I i I 1
| : | 'n ! | ! a u
0w u, up u, 0 oy dg 0 @

Figure B.7 — Différentes étapes de la méthode de compliaateourbe force-déplacement, b) courbe
donnant I'énergie U par unité d’épaisseur en famcte la longueur de fissure et c) courbe J-
déplacement.
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ANNEXE C- DETERMINATION EXPERIMENTALE DE
LATENACITE

La résistance a la fissuration ou ténacité peetddterminée a partir d’'essais de flexion ou dgitna

sur éprouvette entaillée. A l'origine, les méthodesent basées sur les normes ASTM, notamment la
norme ASTM E399-81, spécifiques aux métaux présentae ductilité limitée (concept de la LEFM).

A partir de cette norme, Williams a défini un pate permettant de déterminer lg Kt le G. des
polyméres ayant un comportement linéairement élastet fragile [WIL90]. Depuis, la méthode a été
normalisée et fait I'objet de standards de carizton internationaux dédiés aux polymeres (ISO
13586 :2000).

C.1. FLEXION ET TRACTION SUR EPROUVETTES ENTAILLEES

Il est possible de travailler soit en flexion 3msien utilisant des éprouvettes de type SENB,esvit
traction en utilisant des éprouvettes de type @ju(é C.1).

Flexion 3 pomts (Smele Edee Notch Bend : SENE) Traction Compacte (CT)

‘

i i
EO | OO

Avec D45 <a/w <055 : dw=8§ : h= %“‘

épaisseur b

épaisseur b

Figure C.1 —Géométrie des éprouvettes de mécanique de lareuptu

La vitesse de sollicitation préconisée est de 10mimet il est déconseillé de travailler & desssts
supérieures a 1m/s afin de limiter les effets dyiqaes et les risques d’échauffement.
Pour cette étude, les éprouvettes utilisées sotypeeSENB.

C.2. DETERMINATION DE LA FORCE D’INITIATION DE FISS URE

Il est possible de déterminer la force d'initiatida fissure ainsi que I'énergie élastique a I'aragega
partir des courbes force(F) -déplacement(u) obtesuite aux essais de flexion ou de traction ré&slis
Plusieurs situations peuvent se présenter (figu2g:C

- la courbe F=f(u) est parfaitement linéaire (aad.e point d’initiation de la fissure est le point
A, correspondant a la force & Dans ce cas,dt = Fnax €t Ei.c = Air€oan,

- la courbe F= f(u) n'est pas parfaitement linéagasp et c). Le point d'initiation est soit le

point B, correspondant a la forcgaklorsque la courbe F=f(u) ne coupe pas la droitpae
Co+5% (cad) et dans ce casikF= Fnax €t Ei.c= Airegg; ; Soit le point C, correspondant a la force
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Fcoss0 lOrsque la courbe F=f(u) coupe la droite de p&ue5% (cax). Dans ce cas,idr = Feorsv
et E.. = Aireock. Pour que le concept de Koit significatif, il faut respecter la limite iropée par
la norme (éqg. C.1) :

F

—MmaX < 11 [Cl]
I:c0+5%
Remarque C, est la compliance a l'origine.
-Ca+50, Fraax |- oo L D
) C o
~0+5%t-m--=--- .
Fraaxp----- A Fnaxb---- Cars0 'C
_ {'l |
-0 _ (_10 _ :
I
|
| 1
Eelc | !
1
n 1 : '

Figure C.2 —Cas particuliers de courbes force-déplacement.

C.3. DETERMINATION DU FACTEUR D’IINTENSITE DE
CONTRAINTE CRITIQUE K ¢

La détermination f; permet d’accéder a la valeur de K (éqg. C.2).

F. . a
K=—nht § = C.2
BJw (wj 2]

Avecf(a/w) le facteur d’étalonnage lié a la géométrie. Lalewrs de ce dernier sont accessibles dans
la littérature [WIL87, TAN94, BRO66, ROO76] ainsig dans les normes ASTM 5045 et ISO 13586.

Ensuite, il est nécessaire de vérifier que I'extangde la zone plastique est faible comparé aux
dimensions de I'éprouvette et que cette derniéreregtat de déformation plane. Pour cela, on gouv

dans la norme que :
2
K
b,a,w—a> 2,5[E—] [C.3]

gy

Avec oy, la contrainte au seuil d’écoulemeatla longueur de fissure, b et w les épaisseuargelr
de I'éprouvette, respectivement.

Si cette condition est respectée, alors on peatglie K est égal a,i facteur d'intensité de contrainte
critique en état de déformation plane.

C.4. DETERMINATION DU TAUX DE RESTITUTION D’ENERGIE  Gi¢

Le taux de restitution d’énergie se calcule a pdsdil’équation [B.5] vue en annexe B.
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ANNEXE D — ATTRIBUTIONS DES BANDES
CARACTERISTIQUES EN INFRA-ROUGE DES
POLYMERES PARENTS, DES COMPATIBILISANTS
ET DES PRODUITS DE REACTION

Les attributions des bandes caratéristiques era-iofige des polymeéres parents, des compatibsisant
et des produits de réaction sont présentées ddrsaomexe.

D.1. POLYMERES PARENTS

La structure chimique dpoly(éthyléne téréphtalatest la suivante :

o) o]
OH O—CH,—CH,—0-H

n
Figure D.1.- Structure chimique du poly(éthyléne téréphtalate

Le tableau D.1 récapitule les fonctions en préselaces le PET ainsi que les bandes caractéristiques
qui lui sont attribuées en InfraRouge.

Tableau D.1- Bandes caractéristiques InfraRouge des fonctihimiques du PET.

PET
bande d'absorption (cm®) attribution fonction
1050 vOH
1350-1260 valence C-O alcool primaire
3650-3590 OH libre dans alcool
1730-1715 Ar-COO-R ester
1700-1680 Acide aromatique
3560-3500 OH libre acide carboxylique
2700-2500 valence OH
3050 Cycle aromatique .
: - cycle aromatique
860-800 2H libres adjacents
2926-2853 vCH CH,
1465 oCH

La structure chimique dpoly(éthylénekst la suivante :

-EGHE—CHEH;

Figure D.2- Structure chimique du poly(éthylene)

Le tableau D.2 récapitule les fonctions en préseaos le PE ainsi que les bandes caractéristiques q
leur sont attribuées en InfraRouge.
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Tableau D.2 Bandes caractéristiques InfraRouge des fonctibimiques du PE.

PE
bande d'absorption (cm®) attribution fonction
2926-2853 vCH CH
1465 oCH

La structure chimique dpoly(propylenekst la suivante :

£

Hz—c

Figure D.3.- Structure chimique du poly(propyléene)

Le tableau D.3 récapitule les fonctions en préselans le PP ainsi que les bandes caractéristigues g
leur sont attribuées en InfraRouge.

Tableau D.3- Bandes caractéristiques InfraRouge des foncthimiques du PP.

PP
bande d'absorption (cm®) attribution fonction
2926-2853 vCH CHz
1465 OCH
2962-2872 vCH CH3
1450 +/- 20 asym,et.nque C-CHz
1380-1370 symeétrique

D.2. COMPATIBILISANTS

La structure diPoly(éthyléne) greffé anhydride maléique (PEgMA3t la suivante :

Le tableau D.4 récapitule les fonctions en présedaas le PEgMA ainsi que les bandes

CH, —CH, —CH, —CH, —CH,

HC—C*

HC—C‘,‘_“_‘_‘

HC—C*

-
HC—C‘,‘_“_‘_‘

Figure D.4 - Structure chimique du PEgMA

caracteéristiques qui leur sont attribuées en Irdtafe.

Tableau D.4- Bandes caractéristiques InfraRouge des fonctibimiques du PEgMA.

© 2010 Tous droits réservés.

PEgMA
bande d'absorption (cm-1) attribution fonction
2926-2853 vCH CHo
1465 oCH
1870-1820 vC=0 . ‘
1800-1750 anhydride cycle a 5
1300-1200 vC-O
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Pour le PEgMA, le pic caractéristique de la fontmhydride se situe vers 1784 tm

La structuredu poly(propylene) greffé anhydride maléique (PPg)est la suivante :

CH CH CH

CH, —CH—CH, —CH—CH, —CH-

3 3 3

| |
Hc—c‘fD Hc—c‘fD

| =0 | =0
HC—C_ HC—C_

Figure D.5- Structure chimique du PPgMA

Le tableau D.5 récapitule les fonctions en présedaas le PPgMA ainsi que les bandes
caractéristiques qui leur sont attribuées en Irdrafe.

Tableau D.5- Bandes caractéristiques InfraRouge des fonctibimiques du PPgMA.

PPgMA
bande d'absorption attribution fonction
2926-2853 vCH CHo
1465 OCH
1870-1820 vC=0 _ ]
1800-1750 anhydride cycle a 5
1300-1200 vC-O
2962-2872 vCH CHs
1450 +/- 20 asym,et.nque C-CHs
1380-1370 symeétrique

Pour le PPgMA, le pic caractéristique de la forctmhydride se situe vers 1864tm

La structure de éthyléne bloc méthacrylate de glycidyle (E-GMést la suivante :

GH3
tomcrzhton,C,

1
O
|

CH,

GHH
| =0
CH,

Figure D.6 - Structure chimique du E-GMA

Le tableau D.6 récapitule les fonctions en présedaas le E-GMA ainsi que les bandes
caracteristiques qui leur sont attribuées en Irdtafe.
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Tableau D.6 Bandes caractéristiques InfraRouge des foncthimiques du E-GMA.

E-GMA

bande d'absorption (cm®) attribution fonction

2926-2853 vCH CH>
1465 OCH
2962-2872 vCH CHs3
1750-1735 R-COO-R ester saturé
1250, 900 et 800 époxy époxy

2962-2872 vCH CHs3
1450 +/- 20 asym,et.nque C-CHs
1380-1370 symetrique

Pour FTEGMA, le pic caractéristique de la foncti@poxy se situe vers 910 ¢m

D.3 REACTIONS ENTRE LE PET ET LES COMPATIBILISANTS

Avec lescopolymeres greffés (PEgMA et PPgMA& réaction de compatibilisation se produit etdre
fonction hydroxyle du PET et la fonction anhydritie compatibilisant. Si la réaction a lieu, on ofitie
le composé suivant (dans le cas d’'une réaction laveEgMA) :

CH; —CHy —CH, —CH,—CH,

= =
OH O—CH,—CH,—O+H + HC—C7 HC—CZ_
| ~0 | =0

n HC—C HC—C

=0 =0
PET l PEMA
O O o
OH O—CH,—CH,—O g— CH
&
=0
o

Figure D.7 - Réaction entre I'anhydride maléique du PEgMAadbnction hydroxyle du PET.

Au cours de la réaction entre le PET et l'anhydndaléique, certaines fonctions chimiques
disparaissent d'autres sont conservées et d'aoinesréées :

- disparition de la fonction anhydride maléique du®E& ou du PPgMA par ouverture du

cycle,

- disparition de la fonction alcool du PET,

- conservation de la fonction ester du PET,

- conservation de la fonction acide carboxylique &I P

- conservation du cycle aromatique du PET,

- création d'une fonction ester,

- création d'une fonction acide carboxylique.

Le tableau D.7 récapitule les fonctions en présetmes le composé créé ainsi que les bandes
caractéristiques qui leur sont attribuées en Irdrafe.
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Tableau D.7- Bandes caractéristiques InfraRouge du produiédetion entre le PET et le

PEgMA.
Produit de réaction
bande d'absorption (cni') attribution fonction
1730-1715 Ar-COO-R ester
1750-1735 R-COO-R ester saturé
2926-2853 vCH CHo
1465 oCH
3050 cycle aromatique .
- : cycle aromatique
860-800 2H libres adjacentg
1700-1680 acide aromatique
3560-3500 OH libre acide carboxylique
2700-2500 valence OH
1725-1700 vC=0 acide aliphatique saturé

Cependant, les fonctions créées (ester et acidmxdmue) sont déja présentes dans le PET. La
création de ces fonctions, caractérisée en infuge@ar I'apparition de nouveaux pics ne pourra pas
étre mise en évidence. En revanche, si la réaatiem lieu, la fonction anhydride a réagi avec 6alc

du PET, ce qui signifie qu'elle ne devrait pas &fisgble sur le spectre du produit de réaction. On
devrait donc observer sur ce spectre I'absencécdentre 1750 et 1800 ¢in

Avec le copolymere bloc E-GMAla réaction de compatibilisation peut se prodante la fonction
epoxy du compatibilisant et: a) la fonction hydriexgu PET ; b) la fonction carboxyle du PET ; c¢) a
la fois la fonction hydroxyle et la fonction carlytexdu PET.

a) Si la réaction entre l'acide carboxylique du PET etlE-GMA a lieu, on obtient le
COmMpose suivant :

e o ?Hs
DHWD—CHQ—CHQ—O H + 'i‘CHzCHz'];(-CHz?-];,
. . c=0
PET |
0
CH, EGMA |
CH,
'{‘CHZCHQ'];{‘CHQC'];, |
_ CH _
"f— | >0
5 CH,
—F I
CH,,
|
CH—OH/| O o)
éHZ_D O—CH,—CH,—O+-H

n
Figure D.8.- Réaction entre I'epoxy de 'E-GMA et la fonctioarboxyle du PET.

Lors de la réaction entre la fonction carboxyle REET et 'TEGMA, certaines fonctions chimiques
disparaissent d'autres sont conservées et d'aanesreées :

- disparition de la fonction acide carboxylique duTRPE

- disparition de la fonction époxy du EGMA,

- conservation de la fonction ester du EGMA,
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- conservation du cycle aromatique du PET,
- conservation de la fonction ester du PET,
- conservation de la fonction alcool du PET,

- création d'une fonction ester,
- création d'une fonction alcool.

Le

caractéristiques qui leur sont attribuées en Irdrafe.

tableau D.8 récapitule les fonctions en présetees le composé créé ainsi que les bandes

Tableau D.8- Bandes caractéristiques InfraRouge du produiédetion entre le PET

(carboxyle) et 'E-GMA .

Produit de réaction

bande d'absorption attribution fonction
1730-1715 Ar-COO-R ester
1750-1735 R-COO-R ester saturé
3040-3010 vCH CH=CH
2926-2853 vCH CHo
1465 OoCH
3050 cycle aromatique .
, : cycle aromatique
860-800 2H libres adjacents
1050 vOH
1350-1260 valence C-O alcool primaire
3650-3590 OH libre dans alcool
1100 vOH .
alcool secondaire
1350-1260 valence C-O
2962-2872 vCH CHs

b) Silaréaction entre I'alcool du PET et I'E-GMA a lieu, on obtient le composé suivant :

f D D‘
DHWD—CHE—CHE—G H +

HO

PET

-n

CH3

'(‘CH2CH2'];(‘CH2(I:'];‘,

n cC=0
EGMA é
CH
3 |
-I:-CHQCHQ-];I:-CHQC-];H ?Hz
c=0 S
| | >0
0 CH»
I
CHo
CH—OH
O—CH,—CH,—O++ CH,,

Figure D.9- Réaction entre I'epoxy de I'E-GMA et la fonctibgdroxyle du PET.

Lors de la réaction entre la fonction hydroxyle RET et 'TEGMA, certaines fonctions chimiques
disparaissent d'autres sont conservées et d'aanesreées :
- disparition de la fonction alcool du PET,
- disparition de la fonction époxy du EGMA,
- conservation de la fonction ester du EGMA,

© 2010 Tous droits réservés.
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- conservation de la fonction
- conservation du cycle arom
- conservation de la fonction

ester du PET,
atique du PET,
acide carboxylique &I P

- création d'une fonction éther,

- création d'une fonction alco

Le

ol secondaire.

caractéristiques qui leur sont attribuées en Irdrafe.

tableau D.9 récapitule les fonctions en présetees le composé créé ainsi que les bandes

Tableau D.9 -Bandes caractéristiques InfraRouge du produiédetion entre le PET

(hydroxyle) et 'E-GMA .

Produit de réaction
bande d'absorption attribution fonction
1730-1715 Ar-COO-R ester
1750-1735 R-COO-R ester saturé
3040-3010 vCH CH=CH
2926-2853 vCH CHo
1465 OoCH
3050 cycle aromatique .
: . cycle aromatique
860-800 2H libres adjacents
1100 vOH .
alcool secondaire
1350-1260 valence C-O
1700-1680 acide aromatique
3560-3500 OH libre acide carboxylique
2700-2500 valence OH
1150-1070 C-0-C éther
2962-2872 vCH CH3

¢) Sila réaction entre les deux fonctions du PET etH-GMA a lieu, on obtient le composé

suivant :

[ D D
DHWD—CHQ—CHQ—O H +

PET

CH
'{‘CHQCHz'];l:‘CHQ(I:'];,
c=0

|
0

|

CH,

|

CH—OH| O

CH,—O

n

GHS

fCHCH At CH,C

EGMA

GHS

fCHCH A toH,C

O—CH,—CH,—O

T
o

|

CH,
CH—OH
CH,

n

T
o

Figure D.10 -Réaction entre I'epoxy de I'E-GMA et les fonctidmgdroxyle et carboxyle du PET.

© 2010 Tous droits réservés.
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Lors de la réaction entre les deux fonctions regastidu PET et 'EGMA, certaines fonctions
chimiques disparaissent d'autres sont conservébsugtes sont créees :
- disparition de la fonction acide carboxylique durPE
- disparition de la fonction alcool du PET,
- disparition de la fonction époxy du EGMA,
- conservation de la fonction ester du EGMA,
- conservation de la fonction ester du PET,
- conservation du cycle aromatique du PET,

- création d'une fonction ester,
- création d’'une fonction éther,

- création de deux fonctions alcool secondaire.

Le tableau D.10 récapitule les fonctions en préses@ns le composé créé ainsi que les bandes
caracteéristiques qui leur sont attribuées en Irdtafe.

Tableau D.10 -Bandes caractéristiques InfraRouge du produit deti@dh entre le PET

(carboxyle et hydroxyle) et 'TE-GMA .

Produit de réaction

Bande d'absorption attribution fonction
1730-1715 Ar-COO-R ester
1750-1735 R-COO-R ester saturé
3040-3010 vCH CH=CH
2926-2853 vCH CHo

1465 OoCH
3050 cycle aromatique .
: . cycle aromatique
860-800 2H libres adjacents
1100 vOH .
alcool secondaire
1350-1260 valence C-O
1150-1070 C-0-C éther
2962-2872 vCH CHs

Cependant, tout comme pour les réactions prodaites les copolymeéres greffés, les fonctions créées
(ester et alcool) sont déja présentes dans le B&Tréation de ces fonctions, caractérisée en infra
rouge par l'apparition de nouveaux pics ne poula @tre mise en évidence. En revanche, si la
réaction a eu lieu, la fonction époxy a réagi diadcool du PET, ce qui signifie qu’elle ne devrpds

étre visible sur le spectre du produit de réact@n.devrait donc observer sur ce spectre I'absdace

pic vers 910 ci.

© 2010 Tous droits réservés.
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ANNEXE E — DETERMINATION DE L'ENERGIE DE
RUPTURE J. DES MELANGES PET/POLYOLEFINE A
L'AIDE DES CONCEPTS DE LA MECANIQUE
ELASTOPLASTIQUE DE LA RUPTURE (PYFM) :
METHODE DE LECLERCQ.

On se propose de détailler les différentes étampedadméthode de Leclercq [LEC75] pour la
détermination de I'énergie de rupture des mélai€E/polyoléfines ayant un comportement ductile
(PET/PE/EGMA 80/13/7, PET/PP/EGMA 80/18/2, PET/RENMEA 80/13/7, PET/PE/PP 90/5/5 et

PET/PE/PP/EGMA 90/5/5/6,5). Par souci de clarté,nenprésentera qu'un exemple (le mélange
PET/PP/EGMA 80/18/2) tout en sachant que la praeedst identique pour tous les mélanges.

La premiére étape de la méthode consiste a tasfiex@on 3 points plusieurs éprouvettes de longueu
de fissure différente. On préconise d'utiliser eonil2 éprouvettes. Cependant, compte-tenu de la
géométrie des éprouvettes de I'étude (SENB), il été possible d'utiliser que 7 éprouvettes. Les
courbes obtenues pour le mélange PET/PP/EGMA 8DA8It présentées en figure E.1 :

= 2. 5mm
B — 2, 75mm
I dmm 3 o 5mm
2 3,5mm
= 1350 + 4mm
&
= | 4, 5mm
= 100 \
20 1 Vi,
Whﬂ.jwh..ﬁ,.*_....d,m,_W
0 |r T |II* I.HHI.I‘ITMW A
0 2 4 4] 4] 10

déplacement (1mm)

Figure E.1 —Courbes force-déplacement obtenues en flexiorirBpsur des éprouvettes du
mélanges PET/PP/EGMA 80/18/2 comprenant différelotegueur de fissure.

A partir de ces courbes, on détermine U, aire $masurbe pour chaque déplacement et pour chaque

longueur de fissure puis on trace les courbes W/loaction de la longueur de fissure pour un
déplacement donné (figure E.2).

Remarque J. est I'énergie de rupture, c’est & dire I'énergigtique a partir de laquelle la fissure
s'initie. On s’intéresse donc ici uniquement a &t « initiation » de la courbe.
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29
2[:] _U,Tlmn
2\15 40,6mm i
f“::‘ 10 1
0,4mm
5 U,SM\Q
I:l U,].Iﬂ.tlflx_ : | —xﬂ,ﬂm
2 3 4 3]

longueur de fissure (1mm)

Figure E.2 - Courbe donnant I'énergie U par unité d’épaisseen fonction de la longueur de fissure

pour un mélange PET/PP/EGMA 80/18/2.

Afin de ne pas trop charger le graphe, seuls qeslgléplacements ont été représentés. En réalité,
I'échelle des déplacements s’étend de 0,05 mmZry8

On constater que les courbes sont des droiteslicgignifie qu'une simple régression linéaire quffi

pour déterminer les valeurs de J. J correspongbarite de chaque droite.

A partir des valeurs de J, on trace la courbe fbection du déplacement (figure E.3). Connaissant |
valeur du déplacement critique (valeur du déplacgmeur laguelle se produit une déchirure dans la
zone de concentration de la déformation plastiqlee @ointe de la fissure), il est alors possible, e
reportant sur la courbe J-déplacement, de déterneink.

J RIm?)
[ QRN N T T T AU b

de

0 032 04 06 0.8
déplacement (mm)

Figure E.3— Courbe J en fonction du déplacement pour le myél&ET/PP/EGMA 80/18/2.
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ANNEXE F — CARACTERISTIQUES THERMIQUES
DU PET PUR, ET DU PET DANS LES MELANGES

Blend A (°C/min) Tc (°C) t1/2 (min)  Tm (°C)/Ecartypr X (%)/Ecartyp
5 202,4 4,80 242,1 +/-0,8 28,0 +/-1,8
7 201,2 3,64 241,7 +/-0,5 27,6 +/-0,8
PET 10 195,5 2,87 240,9 +/-0,9 26,6 +/-0,9
20 189,2 2,28 248,0 +/-0,2 25,6 +/-1,5
30 179,9 1,48 247,0 +/-0,2 25,0 +/-1,1
65 158,7 0,61 247,3 +/-0,6 24,8 +/-1,5
5 207,1 3,39 2439 +/-0,6 29,9 +/-1,3
7 203,9 2,81 243,2 +/-0,8 29,6 +/-2,2
PET/PE/EGMA 10 200,4 1,94 242,0 +/-0,7 29,6 +/-0,4
80/20/0 20 191,0 1,62 249,1 +/-0,2 26,8 +/-1,2
30 183,4 1,24 248,4 +/-0,4 26,0 +/-0,2
65 166,0 0,65 248,8 +/-0,4 26,2 +/-0,6
5 207,7 3,13 244,1 +/-0,7 30,8 +/-2,3
7 205,6 2,26 243,6 +/-0,7 30,2 +/-2,4
PET/PE/EGMA 10 204,3 1,88 2494 +/-0,4 30,5 +/-1,1
80/18/2 20 200,3 1,21 250,5 +/-0,7 29,5 +/-1,9
30 187,0 0,90 248,5 +/-0,5 27,2 +/-1,3
65 174,0 0,45 249,2 +/-0,9 27,1 +/-1,2
5 207,2 2,75 2440 +/-1,3 29,3 +/-1,4
7 203,4 2,41 243,3 +/-2,4 27,0 +/-0,3
PET/PE/EGMA 10 197,8 2,08 245,1 +/-0,5 26,8 +/-1,7
80/13/7 20 189,6 1,75 249,1 +/-0,3 26,2 +/-0,6
30 183,3 1,30 248,8 +/-0,5 25,6 +/-1,3
65 162,3 0,68 248,7 +/-0,4 25,4 +/-1,2
5 210,1 3,40 245,0 +/-0,5 31,7 +/-1,4
7 206,6 2,75 244,0 +/-0,2 29,5 +/-1,0
PET/PP/EGMA 10 204,3 2,32 2435 +/-0,6 29,1 +/-1,1
80/20/0 20 195,7 1,55 2499 +/-0,1 28,8 +/-0,2
30 189,5 1,22 249,5 +/-0,5 28,3 +/-0,5
65 171,4 0,64 249,1 +/-0,3 28,5 +/-1,2
5 2111 4,02 2456 +/-0,3 33,3 +/-1,9
7 205,0 3,53 243,2 +/-0,7 28,8 +/-2,1
PET/PP/EGMA 10 204.,4 2,61 2455 +/-2,6 29,9 +/-1,9
80/18/2 20 194,7 1,64 249,6 +/-0,1 28,6 +/-0,8
30 190,3 1,37 249,9 +/-0,2 28,3 +/-0,9
65 169,8 0,84 249,6 +/-0,5 27,8 +/-1,0
5 206,3 5,21 243,9 +/-0,7 29,6 +/-0,6
7 205,3 4,19 243,9 +/-0,6 29,8 +/-0,5
PET/PP/EGMA 10 200,4 3,10 249,1 +/-0,5 27,3 +/-11
80/13/7 20 189,7 1,70 248,6 +/-0,5 26,9 +/-0,4
30 183,8 1,18 248,8 +/-0,2 26,8 +/-1,1
65 161,7 0,72 248,0 +/-0,3 26,8 +/-15
5 207,9 3,84 2447 +/-0,8 29,8 +/-0,6
7 204,3 3,36 243,55 +/-0,8 29,6 +/-1,6
PET/PE/PP/EGMA 10 200,7 2,60 243,0 +/-0,4 28,2 +/-1,6
90/5/5/0 20 190,7 1,71 249,0 +/-0,1 28,1 +/-0,5
30 184,1 1,35 249,0 +/-0,4 27,6 +/-0,4
65 163,8 0,85 248,9 +/-0,4 27,3 +/-1,3
5 215,1 2,73 2474 +/-1,1 30,9 +/-1,9
7 206,8 1,71 244,0 +/-2,0 30,5 +/-1,8
PET/PE/PP/EGMA 10 204,0 1,52 247,3 +/-1,1 27,7 +/-1,6
90/5/5/6,5 20 201,3 1,21 250,2 +/-1,3 27,4 +/-1,8
30 198,5 0,85 249,5 +/-0,8 27,1 +/-2,0
65 175,2 0,43 249,3 +/-0,5 27,0 +/-1,3
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Résumé

Mise en ceuvre et propriétés des mélanges PET/polgbhes en vue du
recyclage d’emballages

Le polyéthylene téréphtalate (PET) et les polyaksdi (PE, PP.).sont largement utilisés dans le
secteur de I'emballage (bouteilles notamment) etggnt un flux de déchets important. Recycler ces
thermoplastiques en évitant de colteuses opératiendri présente par conséquent un intérét
économique, mais aussi un challenge scientifiquefaitude leur caractére immiscible et semi-
cristallin. L'objectif de I'étude était d’élaboreles mélanges binaires (PET/PE, PET/PP) et ternaires
(PET/PE/PP) fortement déséquilibrés (PET en phageritaire a 80-90% en poids), compatibilisés de
maniere a conserver des performances mécaniquefaisantes en traction, choc et ténacité. La
compatibilisation des mélanges PET recyclé/polyotsf par ajout d’EGMA (copolymére bloc
éthylene-méthacrylate de glycidyle) engendre umairdition de la taille des nodules de la phase
polyoléfine dispersée dans la matrice PET, ainirguamélioration des conditions interfaciales. Le
comportement mécanique (traction, choc et ténad#é)mélanges tend vers celui du PET d’origine,
deés lors que le diamétre moyen des inclusions felgfine(s) reste inférieur a une valeur critigBe
pum). L'étude et la modélisation des cinétiques riktatlisation anisothermes des mélanges a montré
également que 'EGMA et les polyoléfines jouentdke d’agent nucléant du PET et accélérent ainsi la
cristallisation (sans toutefois influencer le tale cristallinité de maniéere significative). L'effde la
modification du processus de cristallisation ssrgeopriétés mécaniques des mélanges reste tautefoi
marginal au regard de celui des modifications molgdiques et interfaciales.

Abstract

Processing and properties of PET/polyolefins blend®r packaging
recycling

Polyethylene terephthalate (PET) and polyolefing, (PP ...) are widely used for packaging
applications (e.g., bottles) and generate a sigmti amount of waste. Recycling such thermoplastic
materials avoiding costly sorting operations présem economic and a scientific challenge because
they are immiscible and semi-crystalline polymditse aim of the study is to process binary (PET/PE,
PET/PP) and ternary (PET/PE/PP) blends, stronglyalamced (0-90% by weight of PET), and
compatibilized to maintain satisfactory mechanigaiformances in traction, impact and toughness.
The recycled PET/polyolefins blends compatibilieatiby adding EGMA (ethylene copolymer-
glycidyl methacrylate) leads to a decrease of gefiyrts droplets size dispersed in the PET matisx, a
well as an improvement of interfacial conditiondieTmechanical behavior (traction, impact and
toughness) of blends tends to the ones of PET, weaverage diameter of polyolefin inclusions is
below a critical value of 3 um. The study and mizdgion of nonisothermal crystallization kinetids o
blends showed that EGMA and polyolefins play th& rof a nucleating agent for the PET and
accelerate the crystallization (without influencisignificantly the cristallinity rate). The mecheail
properties of blends are more affected by crigiion process modification than by morphological
and interfacial changes.

Mots clés

Mélanges immiscibles — compatibilisation — recyelag morphologie — propriétés mécaniques —
cinétiques de cristallisation — mécanique de laungp— polymeres semi-cristallins
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