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Introduction

L'utilisation croissante de polyméres thermoplastiques dans une
large gamme d'applications nécessite de maitriser diverses propriétés
structurales telles que la rigidité ou la résistance a l'impact, tout en
respectant des impératifs d'aspect, de sécurité et de colt. Les choix
retenus constituent en général des compromis entre plusieurs de ces
caractéristiques, et dans cette démarche I'utilisation de mélanges
polyméres hétérogénes est désormais trés fréquente.

Lorsque l'accent est mis sur le niveau de propriétés meécaniques, et
en particulier sur la tenue au choc, la dispersion de particules
d'élastomere dans une matrice thermoplastique permet d'accroitre la
capacité du matériau a dissiper de I'énergie en amplifiant l'activation
des processus élémentaires de déformation plastique. Ce recours au
renfort élastomére conduit ainsi a un accroissement de la ténacité des
polymeres.

Le cas du renforcement au choc du Polystyrene est un exemple
classique de cette démarche qui permet, a partir d'un matériau fragile,
d'élaborer un mélange présentant une tenue a l'impact intéressante pour
des applications industrielles d'objet de grande diffusion comme des
caissons de téleviseurs.

L'appellation "Polystyréne choc" a été retenue pour ce type de
mélange. Son élaboration conduit a une structure plus complexe qu'un
simple mélange de nodules de caoutchouc dispersés dans la matrice
thermoplastique. En effet, la particule présente une structure
composite avec du Polystyréne occlus dans l'élastomere. De plus, selon

la nature des constituants de départ et la composition initiale, il est
possible de varier la taille et la sous-structure des nodules de seconde
phase.

Les travaux réalisés au cours de cette étude ont eu pour objectif
d'analyser le comportement a la rupture de deux types de Polystyréne
choc, a morphologie d'inclusions de type "salamis" et "capsules"
respectivement, en relation avec leur microstructure et les
mécanismes de plasticité susceptibles d'étre activés. Ces mélanges
different a la fois au plan de la morphologie et de la taille des
particules de renfort.

Aprés une présentation bibliographique de la plasticité et de la
rupture des polymeres au chapitre 1, la présentation des matériaux et
des techniques expérimentales est réalisée au chapitre 2; l'accent est
mis sur l'utilisation de techniques vidéométriques a la fois pour
I'analyse de la plasticité et de la rupture, et sur I|'observation
morphologique par microscopie électronique en transmission et a
balayage.

Le chapitre 3 détaille les comportements plastique et a la rupture
des deux types de polystyrene choc, et le chapitre 4 aborde I'étude des
mélanges a double morphologie d'inclusions, "capsule et salami", qui
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présentent a la fois une bipopulation de structure et aussi de taille de
particules. Ce type de mélange correspond a une préoccupation
industrielle d'optimiser a la fois la tenue a l'impact, mais aussi
I'aspect de surface. En effet la brillance est directement liee a la taille
des particules de la seconde phase.

Une synthése de l'ensemble des résultats est établie avec l'apport
complémentaire des observations morphologiques.

Les conclusions et perspectives de l'étude sont présentées dans une
derniere partie.



Chapitre I

Mécanismes de déformation dans
les polymeres renforcés




Chapitre I: Mécanismes de déformation dans les polymeres renforcés

1) Généralités sur les propriétés mécaniques
des polymeéres.

Les chaines macromoléculaires, de par leur nature et leur structure
de base déterminent les propriétés mécaniques des polymeéres. Suivant
les conditions de sollicitation, on observe différents mécanismes de
déformation.

I-1) Mécanismes élémentaires de déformation dans
les polymeéres.

Au dela du seuil d'écoulement d'un matériau polymére, plusieurs
mécanismes de déformation sont susceptibles d'étre activés a partir de
défauts mobiles existant dans I'‘arrangement des chaines
macromoléculaires. D'un point de vue mécanique, les polymeéres se
scindent en deux familles:

- les polymeres fragiles qui développent des craquelures.

- les polyméres pseudo-ductiles qui développent des bandes de
cisaillement.

Ainsi, lors d'une sollicitation mécanique, il se produit des
concentrations de contrainte autour de défauts préexistants et c'est a
ces endroits que s'amorceront les déformations.

I-1-1) Les bandes de cisaillement

Ce sont des bandes de déformation microscopiques localisées sur
des plans de glissement spécifiques. Ce type d'hétérogénéité de
déformation se rencontre dans les polyméres amorphes vitreux; les
bandes de cisaillement constituent le mécanisme principal de
déformation des polymeéres ductiles.

Dans le polyméthacrylate de méthyle, les modeles de Argon [1} et
de Bowden et Raha [2] décrivent les germes de cisaillement
responsables de ce mécanisme.

Dans le polystyréne en compression, l'existence de deux types de
cisaillements a été démontré [3,4]: le cisaillement diffus et le
cisaillement localisé. Le premier se propageant selon un angle de 45°
par rapport a l'axe de sollicitation, est en grande partie responsable de
la plastification du matériau lors de sa déformation tandis que le
second qui lui se propage selon un angle de 38°, n'y participe que trés
faiblement [5]. Ces deux mécanismes de glissement sont sensibles aux
conditions de vitesse et de température [6,7] et n'entrainent aucune
decohésion dans le matériau et donc pas de variation de volume.



Chapitre I: Mécanismes de déformation dans les polyméres renforcés

Notons enfin que le polystyréne sollicité en traction ne développe
pas de bandes de cisaillement mais se déforme essentiellement par

craquelures.

I-1-2) Déformation par craquelures

Le mode de déformation par craquelures nécessite une contrainte
dilatationnelle, ce qui est le cas pour un polymeére sollicité en traction.
Une craquelure est un défaut qui précéde une fissure lors de la
déformation d'un matériau; les craquelures s'amorcent également a des
endroits oU existe une concentration de contrainte; cela peut étre di a
des défauts de surface ou a des impuretés introduites dans le matériau
lors de sa mise en oeuvre (poussiére, bulle d'air...). Leur propagation
s'effectue perpendiculairement a l'axe de sollicitation. Comme indiqué
précedemment, les craquelures ne peuvent pas se développer dans les
zones en compression contrairement aux bandes de cisaillement.

Une craquelure est constituée d'une alternance de fibrilles de
polymere orientées dans le sens de la contrainte principale, et de
microcavités. Cette structure fibrillaire la différencie de la
déformation plastique plus habituelle dans les matériaux par bandes de
cisaillement. Kambour et Russell ont réalisé les premiéres observations
intéressantes par microscopie électronique des craquelures dans le
Polystyréne [8]: le cliché de la figure 1 a été obtenu aprés coloration au
sulfate d'iode d'un échantillon de polystyréne pur tractionné.

Figure 1: Large craquelure dans du polystyréne pur déformé [8]
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Chapitre I: Mécanismes de déformation dans les polyméres renforcés

La genése des craquelures est un mécanisme de naissance puis de
croissance de cavités dans les polymeres; il est favorisé par la
présence a l'échelle microscopique d'une forte dépression hydrostatique
[9-11]. Le mécanisme de croissance des craquelures a été largement
étudié; deux mécanismes sont proposés en ce qui concerne l‘allongement

des fibrilles sous contrainte:
- elles peuvent s'allonger suivant un mécanisme de fluage qui

conduit inéluctablement a leur rupture par amincissement.

- elles peuvent croitre par extraction de matiere de la masse du
polymére [11-13], a diameétre de fibrille constant.

Le mécanisme de croissance par extraction est en général dominant
par rapport a celui par fluage de l'ensemble de la fibrille. En ce qui
concerne le front de la craquelure, il a été clairement établi qu'il
avance par un mécanisme analogue a l'instabilité de ménisque dans un
liquide. Le schéma de la figure 2 illustre ce modéle de deux plaques
rigides faisant un angle entre elles et s'écartant progressivement. Le
polymere au point de jonction des deux plaques se comporte comme un
liquide formant des "doigts" qui s'amincissent progressivement jusqu'a
se séparer pour former de nouvelles fibrilles [14].

Séquence
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Figure 2: Mécanisme d'instabilit¢ de ménisque d'avancée du front
de la craquelure montrant la formation de nouvelles fibrilles [14].
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Au cours de la déformation, les fibrilles s'étirent tout en
conservant un diametre constant par extraction de matiére depuis
I'interface avec le matériau massif conformément au deuxieme
mécanisme d'allongement des fibrilles sous contrainte. Elles finissent
par se rompre a un endroit ou la contrainte est maximale; les
microvides s'élargissent entrainant ainsi une fissure qui devient trés
rapidement catastrophique; les mécanismes de formation et rupture des
fibrilles ont fait I'objet de nombreuses études [15-19].

Les craquelures consomment de ['énergie lors de I'étirage des
fibrilles. Cette capacité de consommation d'énergie détermine la
résistance a la fissuration du matériau polymere [16]. Le challenge de la
tenue au choc ultime étant la dissipation maximale d'énergie sans
rupture, toute modification morphologique qui multiplie les
mécanismes d'absorption, soit au niveau moléculaire, soit au niveau de
I'organisation des phases doit étre prise en considération [20].

I-1-3) Interaction entre craquelures et bandes de cisaillement

Dans certains polymeéres, les craquelures et les bandes de
cisaillement peuvent étre présentes simultanément, bien que les
conditions de sollicitation déterminent un mode de déformation
preférentiel: en effet a basse température et a grande vitesse de
sollicitation le premier mode est favorisé [21-23]. Les parameétres
moléculaires tels que la masse entre enchevétrements, Mg, ou la
densité d'enchevétrements, Ve, ont une grande influence sur la
compétition entre ces deux mécanismes de déformation [24]. Si l'on
considere le taux d'étirement maximal des chaines Amax = Le/D, ou Le
est la longueur curviligne des chaines entre enchevétrements et D la
distance rectiligne entre enchevétrements, il a été mis en évidence que
l'allongement maximal du réseau polymére, Amax, est compris entre 2
et 5, et que les craquelures ne prennent le pas sur les bandes de
cisaillement que lorsque ce taux d'allongement maximal des chaines est -
superieur a 3 environ, ce qui revient a dire que les craquelures sont
favorisées si la densité d'enchevétrements reste inférieure a un certain
seuil [11,25].

Dans les mélanges miscibles tels que le mélange PS/PPO, lorsque
le taux de PPO croit, on réduit la longueur développée curviligne des
chaines entre enchevétrements, Lg, et I'on passe du mécanisme de
deformation par craquelures a celui par bandes de cisaillement; une
elevation de la température favorise également la déformation par
bandes de cisaillement [25].
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Ainsi, il n'est pas rare de rencontrer dans ce type de matériau des
bandes de cisaillement aux extrémités d'une craquelure ou encore de
voir les premiéres freiner la propagation des secondes [26].

1-2) Renforcement par des élastomeéres

Parmi les propriétés mécaniques recherchées lors de l'utilisation
de matériaux polymeres, la résistance au choc est, avec la rigidité une
des plus importantes. L'amélioration de la tenue a l'impact est realisée
par l'incorporation d'une seconde phase élastomére de module plus
faible, qui se présente sous forme de particules de 0,1 a 10 um
dispersées dans la matrice polymere.

[-2-1) Réle de ['‘élastomeére

Les nodules d'élastomére jouent le rble d’hétérogénéités dans les
polymeres renforcés; ainsi lors d'une sollicitation mécanique, en raison
des différences de propriétés élastiques (module et coefficient de
Poisson), il se produit des concentrations de contraintes aux interfaces
particule-matrice et c'est a ces endroits que s'amorceront les
déformations.

Dans le cas d'une déformation par bandes de cisaillement, les
particules d'élastomere représentent donc ces sites d'amorgage. La
propagation des bandes de cisaillement sera par la suite génée par ces
mémes particules de renfort caoutchoutique qui constituent de
veritables obstacles, permettant ainsi une plus grande consommation
d'énergie.

Li et Chau ont ainsi montré que dans un composite PS-HIPS-PS [4,
27}, la vitesse de propagation des bandes de cisaillement, d'abord trés
élevée dans le PS pur chute au 1/5 de sa valeur lorsqu'elles atteignent
le voisinage du HIPS, remonte au 1/3 de la valeur de cette vitesse
initiale dans le HIPS avant de retrouver une valeur un peu moins faible
dans le PS pur aprés la traversée de la zone modifiée; la figure 3
montre l'évolution de cette vitesse de propagation dans le composite.
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Figure 3: Propagation des bandes de cisaillement dans un -
composite PS-HIPS-PS [27]

Les craquelures prennent naissance elles aussi au voisinage des
particules d'élastomere. Le point d'amorgage a linterface matrice-
particule de renfort dépend des modules et des coefficients de poisson
des deux polyméres en présence. L'analyse complexe des contraintes
montre que les particules de renfort dispersées sont responsables
d'importantes concentrations de contraintes dans la matrice
environnante. Les calculs montrent que dans le cas d'un nodule
d'élastomere, les déformations débutent a I'équateur de la particule: en
effet lorsqu'on applique une contrainte o au matériau comme l'indique la
figure 4, elle est multipliée par deux dans la zone équatoriale de la
particule de renfort. Si I'on réalise des particules en capsule, il devient
possible d'amorcer les craquelures aux podles [26,28].
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Figure 4: Concentration de contraintes a l'équateur d'une particule.

Ces craquelures se propagent ensuite suivant les plans de
contrainte maximum. Cette croissance est stoppée lorsque la
concentration de contrainte a l'extrémité de la craquelure devient
inférieure a la valeur critique de propagation, ou lorsqu'il y a rencontre
avec une particule "suffisamment grosse" [26].

Ces particules d'élastomére, par leur capacité a amorcer les
craquelures servent ainsi a les muitiplier par comparaison au polymeére
pur et sont donc responsables de la plasticité accrue dans le matériau;
c'est la theorie du "multiple crazing" proposée par Bucknall et Smith
[29]; elle repose sur l'idée que les nodules dispersés dans la matrice
jouent a la fois un rble d'initiateur et de contréle de la croissance des
craquelures. En effet, I'observation de la propagation des craquelures au
microscope [8,30], montre que celles-ci vont d'une particule de renfort
a une autre sans vraiment la traverser (figure 5); ces particules les
empéchent de se transformer trop rapidement en fissure.
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Figure 5: Observation de multiples craquelures dans du PS choc
par microscopie en transmission [31]

Retenons donc que les particules de renfort caoutchoutique ont
deux roéles distincts:

- Amorcage des craquelures aux points de concentrations de
contraintes maximales.

- Arrét des craquelures sur les particules qui retardent ainsi leur
endommagement catastrophique.

[l 'y a donc création d'un grand nombre de petites craquelures qui
vont consommer beaucoup plus d'énergie qu'un trés petit nombre de
grandes craquelures observées dans les matrices pures.

Le renforcement par une seconde phase caoutchoutique est un
mécanisme qui conduit a |'amélioration de l'allongement et de Ia
résistance a la rupture; son efficacité est liée a la morphologie de la
phase dispersée qui elle méme est fonction de plusieurs autres
parameétres dont:
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-la fraction volumique de la phase dispersée

-la taille des particules

-la structure interne des particules

-la distance interparticulaire

L'influence respective de ces paramétres est souvent trés difficile
a déterminer parce qu'ils sont tous interdépendants.

[-2-2) Influence de la morphologie de la phase dispersée

La morphologie de la phase dispersée est un facteur déterminant
dans l'efficacité du renforcement. Plusieurs études sur les parameétres
que nous avons cités en conclusion du paragraphe précédent ont été
réalisées afin d'optimiser le renforcement par cette seconde phase. Les
travaux de Bucknall [32,33] ont porté sur l'effet de la taille des
particules de renfort et leur structure sur le comportement des HIPS en
traction, en compression et en choc charpy; Bucknall a également étudié
I'influence de la fraction volumique de la phase dispersée sur la
déformation et les phénoménes de rupture. Par ailleurs, H. Keskkula a
étudié les facteurs influengant la morphologie de la phase dispersée
dans le polystyréne [34].

Yee et Pearson [35] ont montré, dans les epoxy renforcées par des
élastomeres, que les particules de renfort induisent des déformations
par bandes de cisaillement; aux grandes déformations, ces particules
cavitent en donnant plus d'amplitude aux bandes de cisaillement et cela
indépendamment de leur taille et de leur morphologie.

Nous allons analyser ces paramétres les uns apres les autres pour
voir leur influence respective sur la structure et le comportement des
mélanges.

I-2-2-a) La fraction volumique de Ila phase dispersée

La fraction volumique de la phase dispersée représente l'ensemble
élastomeére et polystyréne occlus. Ce parameétre ne peut-étre dissocié
de la taille des particules pour une teneur en élastomére fixée. La
difficulté a raisonner avec ce parameétre réside dans sa détermination;
les techniques employées jusqu'a présent pour la déterminer sont :

-la détermination du taux de gel par extraction de la matrice par un
solvant (toluéne...) qui englobe en plus le polystyréne greffé sur la
particule [36].

-la détermination de la fraction volumique a partir de
photographies prises par microscopie électronique en transmission
[32,37].

-la détermination de la fraction volumique a l'aide d'un compteur
Coulter suivant la méthode de Craig [38].
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Bucknall [32,33] a montré que la fraction volumique de la phase
dispersée contréle le module d'Young qui décroit linéairement avec
celle-ci; il montre aussi que la contrainte a I'écoulement plastique en
traction comme en compression et la résistance au choc charpy sont
également influencés par la fraction volumique de la phase dispersée.
On voit sur la figure 6 que plus la fraction volumique de la phase
dispersée est élevée, plus le choc charpy est grand lorsqu'on augmente
la température.

Wargner et Robeson [36] ont fait varier la fraction volumique de la
phase dispersée en fonction de la vitesse d'agitation au cours de la
polymérisation et ont trouvé une valeur optimum de résistance au choc
pour une fraction volumique de 20% qui, en fait, correspond a une taille
intermédiaire qui concilie au mieux les capacités d'amorgage et d'arrét
des craquelures.

(o]
o

X/x 20°/°

14 %l

10

1ZOD IMPACT STRENGTH (J/cm)

6 °ls

NOTCHED

0 “fe

100

TEMPERATURE (°C)

Figure 6: Evolution du choc Charpy en fonction de la température
pour différentes fractions volumiques [31]

[-2-2-b) La taille des particules

Michler a montré a l'aide de la microscopie électronique qu'il existe
une taille optimale pour les thermoplastiques en genéral, quelque soit
le mode de déformation [39].

Bucknall et ses collaborateurs trouvent la taille optimale plus
élevée dans les HIPS que dans les RTPMMA (rubber-toughened PMMA); le
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mode de déformation prépondérant dans le RTPMMA étant les bandes de
cisaillement [40].

Comme nous l'avons indiqué dans le paragraphe précédent, la
fraction volumique de la phase dispersée est indissociable de la taille
des particules. Bucknall [33] a mis en évidence dans les HIPS qu'a une
fraction volumique donnée:

-les matériaux contenant de petites particules de renfort ont un
module d'Young plus faible que ceux contenant des particules plus
grosses; cette différence étant apparemment due a la faible quantité de
polystyrene occlus dans les petites particules.

-il est trés peu probable que la contrainte a I'écoulement en
traction soit affectée par la taille des particules ou leur structure
interne.

-les particules de renfort ayant une taille inférieure a 1 um sont
moins efficaces au renforcement que celles ayant un diametre supérieur
alum.

En effet les HIPS ne sont pas efficacement renforcés par les
petites particules qui ont un taux d'initiation de craquelures élevé mais
une capacité d'arrét trés faible; elles deviennent quasiment
transparentes aux craquelures une fois qu'elles les ont amorcées
[41,42]. La taille des particules joue un rlOle crucial dans la
stabilisation des premiéres fibrilles formées; ainsi la largeur des
craquelures augmente avec ce parametre [43].

Par ailleurs, Kramer et Donald, ainsi que Argon et ses
collaborateurs affirment que les craquelures sont rarement amorcées
par les particules d'une taille inférieure @ 1 um dans les HIPS [44,45].
Toujours dans les HIPS, Wirth [26] situe I'optimum de taille vers 3-4
wm, mais il précise que la notion de la taille critique qui dépend de la
matrice est complexe puisqu'elle prend en compte les trois phases
d'amorgage, de propagation et d'arrét des craquelures.

Keskkula [34] relie la taille des particules a la viscosité des
phases en présence; nous y reviendrons dans le chapitre suivant.

[-2-2-c) Structure interne des particules

Ce parameétre est moins étudié que les précédents et pourtant des
caractéristiques comme le module d'Young et le coefficient de poisson
en dépendent.

Echte [46] a montré que la structure interne des particules dépend
du taux de greffage durant la polymérisation et a donc une trés grande
influence sur la taille et la distribution des particules.
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Dans les HIPS, il a également un effet tres important sur la tension
interfaciale particule/matrice selon la géométrie des occlusions de
polystyrene dans le polybutadiéne [47]. Ainsi, le fait que les craquelures
débutent soit a I'équateur soit aux pbles des particules de renfort
dépend de la taille de ces occlusions de polystyrene [48]

Keskkula et Traylor [49] ont utilisé, dans les IPS (Impact
polystyréne), une technique basée sur des attaques chimiques afin
d'extraire les particules de renfort caoutchoutique pour examiner leur
topographie en balayage et caractériser leur structure interne. Cette
technique n'est pas trés fiable car une bonne partie du polystyréne
occlus dans les particules de polybutadiene est dissoute par les
produits chimiques.

Kramer et Donald [50] ont mis en évidence un optimum de
morphologie en ce qui concerne la structure interne des particules de
renfort dans les HIPS: ils suggérent des particules d'élastomére
contenant de nombreuses occlusions de polystyréene entourées de fines
couches d'élastomére de sorte a minimiser la taille des cavités
introduites durant le développement des craquelures.

Argon et ses collaborateurs proposent d'utiliser une matrice
polystyréene de masse moléculaire élevée qui assurerait une bonne
stabilisation des craquelures d'une part et une meilleure maitrise de la
forme, de la taille ainsi que de la structure interne des particules
d'autre part, pour une fraction volumique de la phase dispersée donnée
[51].

1-2-2-d) Distance interparticulaire

Tout comme les précédents, ce parametre est lié a la taille et a la
fraction volumique de la phase dispersée. Il a été mis en évidence, dans
le PMMA choc que le parameétre gouvernant la nucléation des bandes de
cisaillement est la distance interparticulaire [52]; en effet si. la
concentration de contrainte a la périphérie du nodule est indépendante
de sa taille, le volume ol régne l'exaltation de la contrainte croit avec
la taille de la particule. Dés que la fraction volumique de la phase
dispersée dépasse 10% chaque particule interagit avec ses voisines.

Matsuo, Wang et Kwei ont étudié l'initiation des craquelures dans
du polystyrene contenant deux billes d'élastomére [28]: ils ont mis en
évidence [l'importance de la distance interparticulaire sur les
craquelures qui s'initient essentiellement aux équateurs des deux
particules; il y a une interaction entre les champs de contrainte des
deux billes comme l'indique la figure 7. Plus les billes sont proches,
plus les contraintes sont intensifiées, a tel point que les craquelures
formées constituent un pont entre les billes; cette interaction diminue
au fur et a mesure que la distance interparticulaire augmente. Lorsque
les billes deviennent trés éloignées I|'une de ['autre, elles
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n'interagissent plus et chaque bille agit seule en formant des
craquelures isolees entrainant une baisse dans la plastification du

matériau.
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Figure 7: Evolution du champ de contrainte en fonction de la
distance interparticulaire [28]

Wu a par ailleurs établi une relation entre le diamétre critique de
la particule, la distance interparticulaire critique et la fraction
volumique de la phase dispersée [53,54]:
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ou dc est le diamétre critigue de la particule

Tc est la distance interparticulaire critique

fr la fraction volumique de la phase dispersée.

Selon lui, la taille critique de la particule pour un renforcement
optimal croit avec la fraction volumique de la phase dispersée; la
distance interparticulaire critique est une propriété intrinséque a la
matrice, elle est indépendante de la taille et de la fraction volumique.
La condition pour un renforcement optimal est que la distance
interparticulaire soit inférieure a la valeur critique Tg; au dessus de
cette valeur, le matériau redevient fragile.

Dans son étude microscopique, Michler a mis en évidence une
distance interparticulaire optimale pour les deux groupes de
thermoplastiques [39]:

- pour le premier groupe se déformant par craqueiures, il existe
une distance interparticulaire minimale Amin définissant un volume
minimal dans lequel se développeront les craquelures et une distance
interparticulaire maximale Amax définissant I'espacement maximal pour
éviter une propagation rapide des craquelures pouvant entrainer une
fissure catastrophique.

- pour le deuxieme groupe se déformant par bandes de cisaillement,
la différenciation semble moins explicite quant & Amin €t Amax-

[-2-3) Les phénomeénes de cavitation

Dans les mécanismes de plasticité, le rble de la cavitation des
nodules d'élastomere est crucial. Tout comme pour les craquelures, la
cavitation se matérialise par un blanchiment du matériau. La force
motrice pour la croissance de la cavité au sein d'une particule est
I'énergie stockée, sous forme de déformation hydrostatique dans la
particule et sous forme de cisaillement dans la matrice.

* Le premier modele est celui de Gent [55-63]: Gent et ses
collaborateurs ont d'abord étudié la formation et la croissance de bulles
de gaz dans les élastoméres; ils ont ensuite élaboré une théorie basée
sur celle de [I'élasticité caoutchoutique. lls ont établi une relation entre
la pression interne d'une bulle de gaz et le taux de déformation de
I'élastomeére; cette pression s'oppose aux forces de tension de surface
et aux forces élastiques. La pression critique pour qu'il y ait croissance
infinie de la bulle est: |

Pc=5E/6 ou E est le module d'Young
Ce modeéle suppose l'existence d'un défaut, dans le matériau, d'une

taille comprise entre 0,5 um et 1 um d'ou son intérét limité.
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* Plus récemment, les travaux de Bucknall [64-66] ont proposé une
approche énergétique de la cavitation des particules d'élastomére basée
- sur les deux hypothéses suivantes:

- les plus grands défauts existant dans des particules d'élastomere
soumises a un champ de contrainte triaxial sont des microvides d'une
dimension de l'ordre du nanomeétre.

- ces microvides ne s'élargiront que si I'énergie de déformation
relaxée est suffisante pour d'abord augmenter la surface du vide et
ensuite déchirer les couches d'élastomére environnantes.

Il considere un nodule d'élastomére sphérique de rayon R contenant
un vide egalement sphérique de rayon r (figure 8), soumis a une
déformation volumique AVg.

Figure 8: Modele de Bucknall

L'énergie de déformation stockée dans la particule immédiatement
avant ['amorgage de la cavité est Ug et U est I'énergie totale d'une
particule cavitée. |l en déduit le rapport U/Ug suivant:

2
ﬂ:(l—ﬁvo) (AVO——X3)2+5.10'4X3+9.10‘5 X
U, R
Avec X =—;—
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Il y aura donc amorgcage de vides s'il est énergétiquement favorable
de créer une particule cavitée; ce qui revient a un rapport U/Ug
inférieur a 1.

* Le modéle de Groeninckx et ses collaborateurs estime la taille
minimale de particule en dessous de laquelle il ne peut y avoir
cavitation a environ 100-200 nm, ce qui expliquerait la mauvaise tenue
a limpact des thermoplastiques renforcés au choc par des particules de
trés petite taille [67-69]. Toujours selon le modéle de Groeninckx, la
cavitation dépend non seulement de la taille des particules mais
également des propriétés élastiques et moléculaires de l|'élastomere
ainsi que de la déformation appliquée au matériau.

D'autres auteurs ont élaboré des modeles qui établissent une
corrélation entre la cavitation des particules d'élastomere et la
distance interparticulaire [70-72].

Les modeéles évoqués précédemment permettent de rendre compte
de l'amorgage de la cavitation des particules d'élastomere.

Dans le cas de polyméres ductiles (PA6-élastomere), Dijkstra et al
ont examiné linfluence de Ila cavitation sur la plasticité par
cisaillement [73]. Les résultats d'une approche analytique et d'une
simulation par éléments finis montrent que dans la matrice Ila
contrainte de Von Mises n'est pas sensiblement modifiée par la
cavitation lors d'une sollicitation uniaxiale. Ainsi, dans cette situation
la cavitation de I|'élastomere n'est pas cruciale pour l'écoulement
plastique. Au contraire dans un état de sollicitation triaxiale, comme au
voisinage d'un fond d'entaille, la contrainte de Von Mises est fortement
amplifiée lorsque la cavitation intervient. Ce phénoméne joue donc un
rble prépondérant dans la formation d'une zone plastifiée étendue
devant le fond d'entaille.

Pour ce qui concerne l'ordre chronologique d'apparition de la
plasticité et des cavités, la brutale et importante augmentation des
concentrations de contraintes liée a l'apparition d'un vide dans la
particule laisse supposer que l'apparition des trous précéde le
déclenchement de la plasticité dans la matrice [11]. Seul le cas de la
cavité en croissance au centre d'une particule d'élastomére pur est
modélisé a ce jour. Cette modélisation montre qu'il est probablement
possible d'extrapoler les résultats de croissance des cavités aux
particules multicouches ou "salami".

Des travaux plus récents de Bucknall et ses collaborateurs
montrent que la plasticité dans le polystyrene choc commence par la
cavitation des particules d'élastomeére [74-76] qui ensuite donnent
naissance aux craquelures comme le montre la figure 9 ; celles-ci vont
s'étendre latéralement jusqu'a ce qu'elles rencontrent une autre
craquelure ou une particule de renfort. Comme elles s'élargissent en
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progressant, elles déchirent le caoutchouc de la particule qu'elles
rencontrent causant ainsi plus de cavitation et de fibrillation de Ila
phase caoutchoutique, les fibrilles de caoutchouc finissent par se
rompre parce qu'elles atteignent leur taux d'extension maximal; cette
rupture se propage jusqu'aux fibrilles des craquelures qui se rompent a
leur tour entrainant des microfissures dans la matrice.

Cavitated
Crazes Particle Crazes

Figure 9: Cavitation d'une particule d'élastomeére; modéle de
Bucknall [74]

Aprés avoir examiné les mecanismes de déformation en relation avec la
structure du matériau et les conditions de sollicitation, nous allons
aborder la démarche de mécanique de la rupture qui permet d'obtenir une
caractérisation de la ténacité des mélanges.
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I1) La mécanique de la rupture.

La mécanique de la rupture est un outil de description quantitatif
des phénoménes de rupture; elle permet de relier la résistance a la
fissuration d'un matériau aux conditions de sollicitation d'une structure
donnée.

Trois paramétres définis par la mécanique de la rupture seront
utilisés:

- K¢: le facteur d'intensité de contrainte critique
- G¢: le taux de restitution d'énergie élastique critique
- J¢: I'énergie critique d'amorcage deéduite de l'intégrale J

lI-1) La mécanique linéaire élastique de la rupture
(MLER)

La MLER s'applique aux matériaux présentant un comportement
parfaitement élastique et fragile; elle permet de dégager deux
parametres caractérisant le comportement d'un matériau face a une
fissure et est appliquée selon deux approches:

- Une approche mécanique développée par lrwin, évalue l'intensité
du champ de contraintes en pointe de fissure et définit un facteur
d'intensite de contrainte K.

- Une approche énergétique développée par Griffith considére la
maniere selon laquelle le matériau restitue de I'énergie au cours de sa
fissuration. Cette approche introduit le taux de restitution d'énergie
élastique G. ’

{I-1-1) Approche locale

lI-1-1-a) les différents modes de rupture

La mécanique linéaire élastique de la rupture prévoit de maniére
générale que la rupture d'un solide est la superposition de trois modes
élémentaires de rupture:

- Mode 1. c'est le mode par ouverture; il y a ouverture en tension des
levres de la fissure.
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- Mode 2: c'est un glissement droit ou un cisaillement; les surfaces de
la fissure se déplacent dans le méme plan et dans une direction
perpendiculaire au front de la fissure.

- Mode 3: C'est un glissement vis; les surfaces de la fissures se
déplacent dans le méme plan et dans une direction paralléle au front de
la fissure.

Les conditions de rupture les plus dangereuses sont suivant le mode 1,
toute cette étude portera donc sur ce mode.

l1-1-1-b) Le facteur d'intensité de contrainte K

Irwin a analysé le champ de contraintes au voisinage de l'extremitée
d'une fissure a l'aide des lois classiques de la mécanique [77].

On considere pour cela un solide contenant un défaut soumis a une
certaine sollicitation; les théories de ['élasticité linéaire permettent
d'obtenir le champ de contraintes en un point (p, 8) en coordonnées
polaires, au voisinage de la téte de la fissure:

cep = K.fgp(p,0)
opp = K.fre(p,0)

Les fonctions fgg, fpe, et fo, dépendent du mode de sollicitation; K est
appelé le facteur d'intensité de contrainte (K| en mode1): il ne dépend
que de la répartition des contraintes dans I'éprouvette et de sa
géométrie.

Pour une plaque infinie sous une contrainte o et comportant une fissure
de longueur 2a:

Ki=Y-0-va
ou Y est le facteur de forme-

La fissure se propage de fagon brutale lorsque [|'éprouvette est
entaillée; nous admettons que la rupture s'amorce en fond de fissure
dans le plan ou la contrainte normale est maximale. Le critere de
rupture est défini par le facteur d'intensité de contrainte critique Kjc ,
parametre intrinseque au matériau; cette valeur critique caractérise
quantitativement la résistance d'un matériau a l'amorgage d'une fissure,
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elle est aussi appelée la ténacité. En pratique, la détermination de K se
fait a l'aide de normes établies [78].

Cependant l'existence d'une forte concentration de contrainte en
téte de fissure conduit au développement d'une zone plastique dont la
taille est susceptible d'invalider cette approche linéaire élastique.

lI-1-2) Approche énergétique

lI-1-2-a) Le taux de restitution d'énergie élastique G

Griffith a introduit une approche énergétique permettant de
caractériser I'amorcage d'une fissure [77]; il a noté que lorsqu'il y avait
une fissure dans un matériau sous contrainte, celui-ci libérait une
certaine quantité d'énergie élastique. Si pour une croissance
infinitésimale de la fissure, la quantité d'énergie libérée est supérieure
a l'énergie nécessaire pour créer la nouvelle surface, alors la fissure se
propage.

Le taux de restitution d'énergie élastique, G, est un parametre qui
décrit I'évolution mécanique du matériau au cours de la fissuration
éventuelle. Il est calculé en fonction des contraintes appliquées et des
dimensions de la fissure; pour une plaque infinie contenant une fissure
de longueur 2a soumise a une contrainte o:

2

o°ma , _
G= en état de contrainte plane
E
o’ma(l-v?) , , _
G= 5 en état de déformation plane

E = module d'Young
v = coefficient de poisson

Si G est supérieur a un certain seuil Gc caractéristique du
matériau, la fissuration se produit; Gc est un paramétre intrinséque au
matériau. -

Il-1-2-b) Relation ente G et K

Dans le cas d'un matériau linéaire élastique et isotrope, les deux
approches (mécanique et énergétique) sont équivalentes:
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K2
G= = en contrainte plane
_K*(1-v?)

G

B en déformation plane

11-1-3) Extension aux matériaux élasto-plastiques

En fait la concentration des contraintes en fond de fissure entraine
dans ce cas l'apparition d'une zone de déformation plastique plus ou
moins importante qui modifie le champ de contraintes calculé par
I'élasticité linéaire. Le modéle de Dugdale nous permet de calculer la
dimension de cette zone plastique qui est obtenue en faisant I'équilibre
des contraintes entre le champ de contraintes créé au voisinage de la
fissure par des forces extérieures, et un champ de contraintes de
fermeture en téte de fissure oy (figure 10)

Fissure fictive

Zone plastique Zone élastique
Figure 10: Modéle de Dugdale de la zone plastique en fond de
fissure

Le rayon de la zone plastique est :

2

La zone plastique est beaucoup plus étendue en état de contrainte plane
qu'en état de déformation plane.

Comme nous l'‘avons déja souligné, l'existence d'une forte
concentration de contrainte en téte de fissure conduit au développement
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d'une zone plastique dont la taille est susceptible d'invalider ['approche
linéaire élastique. La zone plastique en fond de fissure doit donc étre
petite par rapport a la longueur de la fissure et aux dimensions de
I'éprouvette; cette situation est rencontrée dans le cas de mateériaux
fragiles comme le polyméthacrylate de méthyle ou le polystyrene etc...
La MLER n'est applicable que lorsque la deéformation plastique du
matériau est limitée; pour des matériaux dont la taille de la zone
plastique est trop importante, il faut utiliser d'autres concepts pour
analyser leur comportement a la rupture.

I1-2) La mécanique élasto-plastique de la rupture

Pour certains matériaux de ductilité tres élevée, il est parfois
difficile d'obtenir une caractérisation juste car les effets de la taille
de la zone plastique sont trop importants et les valeurs obtenues avec
la MLER n'ont plus grande signification. Il est conseillé, pour ces
matériaux, d'appliquer les concepts de la mécanique élasto-plastique de
la rupture ( PYFM: Post Yield Fracture Mechanics).

[I-2-1) Le concept d'intégrale J

L'utilisation du concept de l'intégrale J permet de caractériser la
ténacité des matériaux lorsque la détermination de K¢ et Gg est
assujettie a des conditions geométriques impossibles a respecter. La
méthode de l'intégrale J a été développée par Rice: elle décrit la
répartition de I'énergie dans la zone en téte de fissure et permet donc
d'évaluer la ténacité d'un matériau dans des conditions moins
restrictives sur la taille de la zone plastique [79,80]; Rice a démontré
que dans le cas d'une fissure contenue dans un plan (x,z), (figure 11), et
dont le front est parallele a l'axe z,

Figure 11: calcul de lintégrale J selon Rice
l'intégrale J s'exprime comme suit:
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J = f(w dy — gz-ds)

ou
I' = contour non fermé quelconque allant d'un bord a l'autre de la fissure
= densité d'énergie de déformation

—

T = Vecteur de force de traction superficielle

U = vecteur déplacement de l'arc ds

s = abscisse curviligne sur le contour T'

Elle est indépendante du contour et devient nulle lorsque T' est fermé
(c'est a dire en l'absence de fissure).

Dans le cas d'un matériau linéairement élastique et fragile, J est
egale au taux de restitution d'énergie élastique G. Une valeur critique de
J est définie: Jc (J1¢c en mode 1); la fissure s'amorce lorsque J atteint la
valeur critique Jq1¢c qui est une caractéristique intrinséque du matériau.

[I-2-2) Détermination de Jjc.

L'intégrale J peut étre définie en terme d'énergie par:

U = énergie potentielle de I'éprouvette chargée, c'est a dire l'aire sous
la courbe force/déplacement :
B = épaisseur de |'éprouvette
= longueur de la fissure

Il existe différentes méthodes de détermination de Ji¢; la plus
couramment utilisée est celle reposant sur la "courbe R": le concept de
la courbe de Résistance a la fissuration a été introduit par IRWIN [79]
pour caractériser la résistance a la fissuration de matériaux présentant
une certaine ductilité en téte de fissure; cette courbe représente en
fait la variation de la ténacité avec l'avancée de fissure Aa. Il est ainsi
possible de décrire la courbe de résistance a l'amorgage de la fissure en
représentant J en fonction de Aa, comme illustré sur la figure 12; ce qui
permet d'accéder au paramétre d'amorcage Jic.
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R-CURVE

e
da

Ag ——»

Figure 12: Modéle macroscopique a la pointe d'une fissure et
diagramme J-0a

La norme ASTM (American Society for Testing
and Materials).

La norme ASTM EB813, établie pour les matériaux métalliques, est
depuis quelques années utilisée pour caractériser les polyméres et
composites ayant une ductilité trop élevée pour que la MLER puisse leur
étre appliquée. Elle propose deux meéthodes de calcul de J¢:

* La norme ASTM EB813-81 prévoit deux droites d'excluéion
d'équation

J=2.6y(Aa-0,15)
J=2.06y(Aa-1,5)

ol oy est la contrainte au seuil d'écoulement du matériau en traction.
Elle recommande de faire une régression linéaire sur l'ensemble des
points situés entre ces deux droites; Jc est ensuite définie comme
étant l'intersection de cette droite de regression avec la droite
d'émoussement d'equation J=2.cyAa comme indiqué sur la figure 13.
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Jc ¢

J = 2.cy.(6a-0,15mm) J = 2_gy_(6a-1,5mm)

o
da

Figure 13: Détermination de Jc selon la norme ASTM E813-81

* La norme ASTM E813-87 ajuste l'ensemble des points entre les
deux droites d'exclusion par une loi puissance

J=m-6a" (m et n sont des constantes)

et Jc est définie par lintersection de la courbe avec la droite
d'équation:

J=2.6y(Aa-0,2)

comme illustré sur la figure 14.
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Figure 14: Détermination de Jc selon la norme ASTM E813-87

Les normes ASTM sont applicables aux matériaux pour lesquels on
observe tres peu ou pas d'émoussement du fond de la fissure avant
l'amorcage. Pour des matériaux ayant un fort émoussement en téte de
fissure tels que les polymeres renforcés au choc, les normes ASTM ne
correspondent plus alors au comportement réel du matériau et
conduisent a des valeurs erronées de Jc [80-82]. ’

Il existe bien d'autres méthodes pour la détermination de Jc [83-
88] mais elles présentent toutes l'inconvénient d'étre fondées sur la
mesure, a postériori, de l'avancée de fissure, ce qui rend délicate leur
utilisation. Nous détaillerons au chapitre 2 la procédure retenue dans
I'étude; procédure fondée sur une mesure directe de l'avancée de fissure
par une technique vidéomeétrique.

li-3) Comportement a la rupture du Polystyréne choc

Les travaux de Wrotecki [36] ont bien mis en évidence la nécessité
d'avoir recours a la mécanique élasto-plastique lors de sollicitations
statiques. L'un des résultats particulierement intéressant concerne le
comportement au choc de mélanges présentant une répartition bimodale
de tailles de particules. Méme si les observations n'ont pas un caractére
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général, (les évolutions de G¢ avec la fraction de grosses particules
présentant des tendances inverses selon la teneur en caoutchouc), il est
clairement mis en évidence un effet de synergie lié a l'interaction des
champs de contraintes autour des particules. Ce point sera considéré au
chapitre 4.

Lee et al [83] ont comparé les résultats obtenus selon les
procédures ASTM décrites plus haut avec ceux déduits de la méthode
d'hystérésis. Le point important de cette étude est que I'application des
normes ASTM avec la prise en compte de la ligne d'émoussement ne
semble pas adaptée aux matériaux comme le PS choc ou le crazing
multiple est le mécanisme dominant de plasticité. Ces éléments sont
importants pour la discussion des résultats de cette étude.

Aprés une présentation des matériaux utilisés et de leur

caractérisation morphologique, les techniques d'évaluation mécanique
font I'objet du chapitre suivant.
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Chapitre ll: Présentation des matériaux et techniques expérimentales

1) Matériaux

Les matériaux utilisés dans cette étude ont été fournis par le
G.R.L.(Groupement de Recherche de Lacq), de la société ELF ATOCHEM.
Ce sont deux polystyrénes choc qui different par la fraction volumique,
la taille et la morphologie des particules de renfort. Ces morphologies
sont directement obtenues lors de la synthése.

I-1) Rappel du procédé de synthese

Il existe plusieurs procédés de synthése; les plus anciens qui sont
plus couramment utilisés sont les procédés masse et suspension. lls
sont constitués d'un ou deux prépolymériseurs agités suivis d'un ou
plusieurs tours de polymérisation; dans ces deux méthodes on
polymérise le styréne en présence de l'élastomere. Pour la synthése des
PS choc étudiés on proceéde par une methode de polymérisation en masse
(figure 1); on y distingue trois étapes:

Etape 1: dans un réacteur agité on introduit du styréne, du
polybutadiene ou du styréne-butadiene et des catalyseurs. Dans un
premier temps, les catalyseurs se decomposent et attaquent le styréne
et I'élastomere; il y a ensuite formation de radicaux libres sur le tronc
de l'élastomeére. Sur ces radicaux libres se fixeront les molécules de
styrene pour former des greffons de polystyréne. Le greffage est une
étape trés importante dans ce processus. On peut accroitre son
efficacité en modifiant la nature des amorceurs et en augmentant la
température.

Etape 2: Cette deuxiéme étape qui est celle de la
prépolymérisation détermine la morphologie finale du produit ; dans
cette étape on assiste a la polymérisation du styréne sous agitation.
Selon le degré de conversion on assiste, t6t ou tard, a la séparation des
phases en raison de l'incompatibilité entre le polystyréne et
I'élastomére: le polystyréne, phase minoritaire, est dispersé sous forme
de gouttelettes dans la solution d'élastomére; le copolymere greffé se
concentre a l'interface et agit comme émuisifiant (émulsion polymére
huile-huile), en régulant la taille des particules de la phase dispersée.

Etape 3: Dans cette derniére étape la polymérisation du styréne se
poursuit formant de nouvelles gouttelettes; il se produit alors une
inversion de phases lorsque les volumes de la phase dispersée (le
polystyrene) et de la phase continue (l'élastomére) deviennent
comparables. Le polystyrene devient alors la phase continue et
I'élastomére la phase dispersée, renfermant des occlusions de
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polystyréne qui ne sont rien d'autre que les greffons obtenus dans la
premiere étape. Ce phénoméne peut se repérer par la chute de la
viscosité; en effet le polybutadiene étant plus visqueux que le
polystyréne, la viscosité du milieu chute a l'inversion de phase.

STYRENE

AUTOCLAVE

DE
80-100° C PREPOLY-

80-100°C
MERISATION '

L
0-35% _— AGITATEUR

POLYSTYRENE
100-110°C

1 Al

thv fvvil dvvp e

REACTEUR TOUR
A SIX ETAGES

100 -10°C

110-140°C

-
N

~= VAPEUR

140-160°C

1607180°C
180-200°C

PASTILLEUSE

g

EXTRUDEUSE \\

GRANULES DE
POLYSTYRENE

Figure 1: Schéma de la polymérisation du styréne en masse [1]

Les particules d'élastomére sont donc formées au cours de la
polymérisation selon le procéde décrit dans le paragraphe précédent. La
figure 2 est une illustration du processus de formation de ces
particules qui grossissent au fur et a mesure que la polymérisation
progresse.
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TS sy s .
Vs s 7/ 7 VG
AR ot 115,977,958
////////// . separation 2777, 0, 276
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//.///////' ~ QO //O///
L0 772z 2,77 — /O//é////ol////

Z 22
Styrene + Pbut émulsion polymere huile-huile
1 phase phase continue: (Pbut+styrene)

phase dispersée: (PS+styréne)

agitation

inversion de phase

&

émulsion polymeére huile-huile (émulsion multiple)
phase continue: (PS+styréne)

Figure 2: Représentation schématique de la formation de la
morphologie "salami" dans le cas du polystyréne choc. [ 2]

La  taille des particules d'élastomére formées ainsi que leur
distribution dépendra fortement du comportement de la solution durant
la polymérisation, surtout immédiatement aprés l'inversion des phases;
un taux de greffage élevé change la morphologie des particules
d'élastomére; Echte a montré qu'on réduisait la taille des particules en
augmentant la vitesse d'agitation [3]. Les photos de microscopie en
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transmission de la figure 3 illustrent cet effet de la vitesse
d'agitation.

a b c

Figure 3: Morphologie de polystyréene choc obtenus a vitesse
d'agitation croissante de (a) a (c).(d'apres )

Dans le cas ou |'élastomere utilisé est un copolymeére séquencé
styréne-butadiéne, ce dernier sera lui-méme greffé au cours de la
polymérisation; la figure 4 nous montre la diversité des morphologies
du polystyrene choc issu de ce mélange en fonction de la composition en
styréne du copolymeére séquence [4].
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Figure 4: Evolution des morphologies de PS choc en fonction de la
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élastomere.
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La masse moleculaire de I'élastomeére, les conditions de
prépolymérisation pourront, a volonté, avancer ou retarder le point
d'inversion des phases. L'agitation du milieu, le rapport de viscosité des
deux phases et la tension interfaciale liee a la composition et a la
quantité de greffé dicteront la taille des particules; Keskkula a montré
que lorsqu'on augmente la viscositée du milieu en changeant la masse
moléculaire du polystyréne, I'émulsion se stabilise et la taille des
particules diminue méme lorsqu'on diminue la vitesse d'agitation du
milieu [5].

I-2) Obtention des particules dans les matériaux
étudiés

[-2-1) Les gros nodules ou "salamis"

Leur obtention résulte directement du procédé de synthése a partir
de polybutadiéne introduit a un taux de 12,5%. Les salamis ont une taille
d'environ 3 um de diameétre; ce sont de grosses particules de
polybutadiene, renfermant des inclusions de polystyréne comme le
montre le schéma de la figure 5.

Figure 5: représentation schématique d'un gros nodule ou "salami"

[-2-2) Les capsules

Ce sont de petites particules sphériques d'une taille d'environ 0,3
um de diamétre; elles sont composées d'un coeur en polystyréne et d'une
coquille constituée d'une fine couche de polybutadiéne, voir figure 6 .
Cette morphologie est obtenue par le méme procédé que les salamis
avec seulement 8,5% d'élastomére mais dans ce cas le polybutadiéne est
remplacé par le copolymére séquencé styréne-butadiéne.
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PBu

PS

Figure 6: Représentation schématique d'une capsule

I-3) Les matériaux de I'étude

Les PS chocs étudiés nous ont été fournis sous forme de granulés;
ces derniers sont ensuite moulés dans une presse chauffante (presse
Daragon) en plaques de 200x60x6mm et 200x60x4mm entre deux
feuilles de polyéthylene téréphtalate. Les conditions de moulage sont
les suivantes:

- Masse de granulés utilisée excédentaire de 20%

- Température de moulage: 200°C

- Pression entre les plaques durant le moulage: de 100 a 120 bars
max

- Temps de séjour du matériau entre les plaques de la presse:
environ 5mn durant le moulage et 4 heures de temps de refroidissement.
En effet, on effectue des cycles de pression successifs jusqu‘a ce que la
pression se stabilise a 100 bars puis on laisse refroidir trés lentement
entre les plaques de la presse (afin de limiter les contraintes
résiduelles).

Dans cette étude nous disposons de 4 types de polystyréne choc
dont les 2 derniers sont issus du melange des 2 premiers:

* Un mélange a renfort "salamis", référencé S dans la suite du
document dont le taux de polybutadiene est de 12,5%. Des observations
en microscopie électronique a transmission révélent, dans la derniére
partie de ce chapitre, la morphologie de cette structure salami.
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* Le deuxiéme mélange référencé C se compose de capsules
dispersées dans une matrice polystyréne; il contient 8,5% de
polybutadiéne. Tout comme le produit S nous verrons plus loin la
morphologie de cette structure en microscopie électronique a
transmission.

* Les deux derniers mélanges sont obtenus a partir des matériaux C
et S dans un mélangeur a 210°C:

- Le premier mélange référencé C94Se contient 94% de produit C et
6% de produit S.

- Le deuxiéme meélange référencé Cg5S15 contient 85% de produit C
et 15% de produit S.

Il s'agit donc de deux matériaux présentant deux morphologies
différentes de renfort et une bipopulation de tailles de particules.

Les masses moléculaires des matrices polystyréne ont été
déterminées par GPC, les valeurs pour les deux PS chocs sont
consignées dans le tableau 1.

Produits Mw(g/mol) Ip=Mw/Mn
PS choc C 170000 2,5 a 3
PS choc S 185000 2,5 a 3

Tableau 1: Caractéristiques des PS chocs C et S

1-4) Mesures de la distribution des tailles de particules

La répartition des tailles de particules a été obtenue par analyseur
granulométrique Horiba type CAPA-700 ainsi que par granulométrie

Laser au GRL.

I-4-1) Analyse par granulométrie Horiba type CAPA-700

Elle est faite a l'aide d'un analyseur automatique qui détermine la
répartition granulométrique dans I'échantilion en s'appuyant sur une
méthode utilisant la sédimentation en phase liquide.

Cette technique basée sur une mesure de transmission optique
etablit une relation entre I'absorbance, la taille et le nombre des
particules.

La taille des particules mesurable par cet analyseur est comprise
entre 0,01 et 300 um et l'échantilion ne doit pas excéder 10 mg.

Les résultats obtenus sont rassemblés dans le tableau 2 et Ia
figure 7.
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Produits D surf(um) Dyoi(um)
PS choc C 0,24 0,36
PS choc S 2,5 3,8
C94Se 0,26 2,45
C85S15 0,29 2,83

Tableau 2: Résultats d'analyse par granulométrie Horiba type
CAPA-700

[-4-2) Analyse par granulométrie laser

Cet analyseur mesure la taille des particules a partir des angles de
dispersion de la lumiere. Les échantillons présentent une distribution
de tailles de particules, chacune d'entre elles ayant un angle de
dispersion qui lui est propre; on en déduit donc une relation entre
I'angle de dispersion et la taille de la particule.

Produits D surf(um) Dyoi(um)
PS choc C 0,36 0,38
PS choc S 5,34 6,18
C94Se¢ 0,42 4,94
Cg85S15 0,41 5,72

Tableau 3. Résultats d'analyse par granulométrie laser
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Les résultats des deux analyses granulométriques difféerent
fortement. D'une analyse a l'autre, les tailles des particules sont
pratiquement multipliées par deux, excepté dans le cas du PS choc C
pour lequel le désaccord est moins marqué. Par contre la repartition des
tailles de particules (figure 7 et 8) est similaire. Une comparaison de
ces données avec les observations par microscopies nous permettra
d'apporter un peu plus de précision.

I-5) Etude en microscopie électronique

I-5-1) Microscopie électronique & balayage (M.E.B.)

En balayage, I'observation est faite sur un microscope Cambridge
250MKaS:
- la surface observée est polie le plus nettement possible.
- la structure des particules est révélée par une attaque sélective du
PBu par une solution acide (400 ml H2OS4, 130 ml H3PO4, 125ml H20 et
20g CrO2) [6].
- La profondeur de révélation est réglée par le temps d'attaque.
- un dépo6t métallique (metalliseur Edwards S150B) est fait sur les
surfaces a observer

Les clichés de M.E.B. des figures 9 et 10 sont moins parlants en
terme de morphologie; par contre la répartition de la taille des
particules de méme que leur diametre apparent (environ 4 um) est
discernable pour les salamis (figure 10) . On distingue également les
occlusions de PS dans la particule qui sont tres nettement révélées;
cependant l'attaque chimique provoque un gonflement du matériau et les
particules paraissent donc plus grosses.

I-5-2) Microscopie électronique a transmission (M.E.T.)

En transmission, |'observation est faite sur un microscope Jeol
200CX apres coloration sélective de la phase polybutadiene; la figure 11
représente la morphologie des deux produits C et S:

* Sur la photographie du haut caractéristique du PS choc C, on voit des
couronnes noires d'élastomére entourant le polystyrene en blanc. La
morphologie des capsules est nettement révélée et on discerne bien leur
diametre apparent qui est d'environ 300nm. On peut constater également
qu'elles sont assez rapprochées donnant ainsi une idée de la distance
interparticulaire.

* la photographie du bas représente le PS choc S. La structure interne
des salamis est parfaitement révélée avec la présence de nombreuses
occlusions; il apparait également une répartition assez large au niveau
de la taille des particules contrairement aux capsules. Le diamétre
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apparent varie ici de 0,5 a 5um. La distribution apparente de tailles
inclut dans ce cas beaucoup plus de particules dont la section n'est pas
equatoriale dans la coupe observée

Les photographies de la figure 12 sont celles d'un mélange C94S6.
Celle du haut est une image de M.E.B.; les capsules et le salami ont un
contour tout a fait régulier. Sur celle du bas obtenue en M.E.T., les
capsules autour du salami sont tres déformées contrairement aux
autres bien que le mateériau soit dans un état non déformeé; ceci ne
résulte pas d'un artefact de préparation mais provient sans doute des
cisaillements inhomogénes dans I'état fondu au voisinage des grosses
particules.
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Figure 9: Clichés de M.E.B. du PS choc C
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2um

Figure 10: Clichés de M.E.B. du PS choc S
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Figure 11: Clichés de M.E.T. des PS chocs C (en haut) et S (en bas).
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Figure 12: Clichés de M.E.B. (en haut) et de M.E.T. (en bas) du PS choc C94S6
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II) Techniques expérimentales
II-1) Analyse viscoélastique dynamique

Une analyse viscoélastique dynamique a l'état solide a été réalisée
en flexion encastrée sur un appareil type Rheometrics RSAIl a une
fréquence de 1Hz sur une plage de température allant de -100°C a
100°C. Ces essais nous permettent d'accéder aux grandeurs
caractéristiques suivantes: le module de conservation E', le module de
perte E" et la tangente de l'angle de perte 8=E"/E'. Les figures 13 a 17
représentent le module de conservation et les spectres viscoelastiques
(E', tand) des 4 PS chocs.

4,5E+09

[0C 05 0 C85515 AC94S6)]

3,6E+09 A c

E'(Pa)

(] ]
9,0E+08 ““"‘ﬁ.o.,...

0,0E+00
-100 -50 0 50 100

T(°C)

Figure 13: Module de conservation des différentes PS choc en
fonction de la température.
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Figure 17: spectre viscoélastique des PS choc C94S6
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Ces courbes sont pratiquement identiques; on note cependant que le pic
de transition a du polybutadiéne qui se situe vers -85°c, est Iégérement
plus important dans le cas du PS choc S qui en contient plus que les 3
autres. La température de transition o de la matrice polystyréne est
identique pour les quatre matériaux et se situe vers 100°c:
I'incorporation de ['élastomére n'a donc pas eu d'effet sur cette
grandeur caractéristique de la matrice, en bon accord avec
I'incompatibilité entre les deux polyméres. On n'observe pas la
transition B du polystyréne, qui se situe habituellement aux alentours
de 50°C sur ce type de courbe.

11-2) Comportement mécanique

[1-2-1) Traction uniaxiale

‘Les essais de traction uniaxiale sont réalisés a vitesse de traverse
constante égale a Tmm/min sur une machine Instron modéle 6025.

Outre les parametres habituels, contrainte et déformation
longitudinale, nous nous intéressons également au suivi de la variation

de volume en cours d'essai.

* Préparation des éprouvettes

La premiére série d'éprouvettes a été usinée dans un atelier de
I'université de Lille; nous avons, trés vite, été confrontés a un probléme
de symétrie et de respect des tolérances dimensionnelles car les
éprouvettes étaient usinées une par une.

La série suivante a été découpée par laser au Calfa (IUT de
Béthune); il n'y avait plus de probléme de symétrie mais les parties de
I'éprouvette en contact avec le faisceau laser sont dégradées et
fragilisées et cela provoque une rupture prématurée des éprouvettes
lors de nombreux essais malgré un polissage de finition des faces de
découpe.

Enfin la derniere série qui a été utilisée a été découpée par jet
d'eau a I'Ecole des Mines de Douai, dans des plaques de 200x60x4mm. On
utilise ensuite du papier abrasif 500 pour polir trés légérement les
cbtés afin de s'affranchir de défauts éventuels pouvant entrainer une
fissuration prématurée lors de la sollicitation comme dans le cas de la
déecoupe laser. Elles sont enfin conditionnées dans une étuve pendant 48
heures sous vide a 80°C. Les dimensions de l|'éprouvette de traction
utilisée sont indiquées sur la figure 18. Le rayon de courbure indiqué
dans la partie utile de I'éprouvette permet d'assurer la localisation de
la déformation.

-55-



Chapitre Il: Présentation des matériaux et techniques expérimentales

110 max -
et}
30 >
24
— Y
18
8 R=5
R=118.1

figure 18: Eprouvette de traction (cétes en mm)

* Description__du_dispositif expérimental d'extensométrie vidéo:

Ce systeme de suivi vidéo de la déformation a été mis au point a
I'Ecole des mines de Nancy dans le laboratoire du Professeur G'Sell. I
est constitué de:

- une caméra IVC 800 qui est I'organe capteur des images. Elle est
équipée d'un soufflet macro (Nikon PB-6) et d'un objectif zoom vivitar
(70-210mm). A travers cet objectif, I'image de la zone cible est formée
sur un élément photosensible CCD qui la découpe en 512x512 pixels.

- un micro-ordinateur de traitement type compaq 386/25 MHz avec
coprocesseur 387.

- une carte d'acquisition et de numérisation: carte MATROX MVP-AT
placée a lintérieur de l'unité centrale de l'ordinateur.

- deux écrans de contrble: 'un pour les images analogiques et
l'autre pour les images traitées.
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* Procédure expeérimentale

Une marque noire est faite au centre de I'éprouvette pour délimiter
la zone de recherche de la caméra; on vérifie bien la symétrie de
I'éprouvette ainsi que [I'allignement du montage de traction et
l'observation est donc faite sur une seule face. La digitalisation de
l'image analogique attribue a chaque pixel un nombre entre 0 et 255
définissant son niveau de gris. L'image subit ensuite un traitement de
seuillage, a chaque pixel possédant une valeur inférieure au seuil est
attribuée la valeur 0 et a chaque pixel possédant une valeur supérieure
au seuil est attribuée la valeur 255. L'image seuillée est donc en noir et
blanc comme le montre la figure 19. Cette image est transmise a I'unité
centrale sous forme de tableaux de nombres égaux soit a 0 soit a 255.

Figure 19: Image seuillée de la zone de recherche
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Le programme de traitement est capable de determiner dans ces
tableaux la position des lignes et colonnes contenant le minimum de
pixels d'une couleur donnée. Dans notre cas (tache noire sur fond blanc),
on détermine le nombre de pixels blancs des lignes et colonnes qui en
contiennent le moins. A tout instant, ces nombres représentent
respectivement la déformation longitudinale et transversale de
I'éprouvette. La déformation longitudinale instantanée €Lt est donnée

par la relation:

(Nvo _Nv:)
Nvo

th -

Nvo représente le nombre de pixels blancs au début de l'essai, et
Nyt ce méme nombre a l'instant t.

La méme procédure s'applique au suivi des déformations
transverses. De ces grandeurs est déduite I'évolution de la contrainte en
fonction de la déformation vraie:

F
So(1+¢,)

Oy =

S est la section initiale de I'éprouvette.
La variation relative de volume s'écrit alors:

A—V"=(1+gu).(1+gT)2-1

Les figures 20 et 21 illustrent le type de résultat obtenu pour
I'évolution de la force, la déformation longitudinale et transversale en
fonction du temps d'une part et de la contrainte et la variation de
volume en fonction de la déformation longitudinale d'autre part.
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[1-2-2) Cinétique de fluage

Des essais de fluage sont réalisés en complément des essais de
traction uniaxiale; cette étude cinétique est faite dans le but de
déterminer la capacité d'arrét des particules de renfort ainsi que le
temps d'induction (temps précédant le début de I'amorgage des
déformations) dans les matériaux étudiés.

Bucknall a étudié la cinétique de fluage dans les HIPS [7] et il a
proposé un modele basé sur les 3 hypothéses suivantes:

- Le nombre de craquelures formées par unité de volume de polymeére
est proportionnel au temps de charge.

- La craquelure avance de fagon unidirectionnelle a vitesse constante,
son épaisseur et sa largeur restent inchangées.

- En moyenne, la craquelure arréte de se propager lorsqu'elle atteint une
certaine longueur qui représente la distance entre 2 particules dans son
plan de formation.

A partir des ces hypotheses, il considéere que la cinétique de fluage
se passe en 2 étapes qui sont :

* la période d'initiation des craquelures caractérisée par un temps
d'induction 7;j.

* la deuxieme période concernant la propagation des craquelures et leur
terminaison permet d'apprécier la capacité d'arrét des crazes avec une
augmentation constante de la variation de volume dans le temps (voir
figure 22).

Cette étude cinétique est faite dans une optique de comparaison des
matériaux (voir figure 23).

Le dispositif expérimental ainsi que les éprouvettes sont les
mémes que ceux utilisés en traction.
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Figure 22: Détermination du temps d'induction et du taux
maximum de craquelures dans le modéle de BUCKNALL [7]
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Figure 23: Variation de volume en fonction du temps en fluage
d'aprés le modéle de Bucknall

-61-



Chapitre 1. Présentation des matériaux et techniques expérimentales

11-3) Comportement a la rupture

L'analyse du comportement a la rupture de ces matériaux a été
faite en sollicitation quasi-statique a 1mm/min puis en dynamique a
im/s: l'étude en statique a été faite par des essais de traction
compacte (CT:. compact tension, en anglais), et en dynamique par des
essais de choc Charpy effectués sur un pendule instrumenté développé
au département de science des matériaux de I'EUDIL par J.P. Tancrez.

1I-3-1) Etude en statique

* Préparation des éprouvettes

La géométrie d'une éprouvette CT est donnée sur la figure 24
comme le préconise la norme ASTM E399 [8]. Les plaques de dimension
200x60x6mm obtenues aprés le moulage sont découpées aux dimensions
souhaitées. On réalise une pré-entaille avec la fraise-scie de 160 mm
de diametre et d'un angle de 60° une entaille est ensuite faite a l'aide
d'une lame de rasoir neuve afin d'amorcer la fissure (figure 25); on
minimise ainsi le rayon de fond d'entaille tout en limitant
I'endommagement en fond de fissure qui a une influence non négligeable
sur les parameétres mécaniques a déterminer.

Selon la norme ASTM E399, la longueur de I'entaille doit respecter
la double inégalité suivante:

0,45 < a/lW < 0,55

Les longueurs de ligament non fissuré (W-ag) sont mesurés au
microscope optique; les éprouvettes sont ensuite mises dans une étuve
sous vide a 80°C pendant 48 heures afin de relaxer les contraintes
induites lors de leur préparation. :
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Figure 24: géométrie d'une éprouvette CT
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Figure 25: Eprouvette CT entaillée
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* Dispositif expérimental

Les essais de CT réalisés a vitesse de traverse constante
(1mm/min) ont été effectués sur une machine INSTRON modeéle 6025
muni du méme systéeme de suivi vidéo utilisé en traction uniaxiale. La
difficulté essentielle dans ce type d'essai est la détermination du point
d'amorcage de la fissure et le systéme vidéo permet d'avoir directement
accés a son avancée effective.

L'avantage de ce type d'extensométrie est d'étre capable de suivre
I'évolution de la fissure en temps réel et de déterminer visuellement
l'amorgage de celle-ci.

* Principe _de_ l'essai

Le principe d'analyse de l'image est le méme que dans le cas de la
traction uniaxiale; la figure 26 montre les images observées a l'écran.

a b

Figure 26: image seuillée (a) de l'éprouvette CT (b) de la zone de
recherche.

La connaissance de la largeur initiale de l'entaille dv nous permet
d'évaluer le systéeme de mesure:

: dV
1 pixel =
(512-N,)
Typiquement nous arrivons a obtenir 1 pixel = 5 um avec le

grossissement de la camera dont nous disposons.
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- on calcule ensuite l'avancée effective de la fissure:

v
(512=N,,)

o =(Nyo —Ny)

a

Nho est le nombre de pixels blancs entre la téte de la fissure et la
marque noire horizontale a linstant t = 0

Nht est ce méme nombre de pixels blancs a l'instant t.
En considérant que nous avons des variation de +1 pixel, da est définie a
10um prés. Parallelement a la mesure vidéo, la force appliquée a
I'éprouvette est enregistrée par le programme.

* Détermination de l'amorcage de la fissure

Le point d'amorgage de la fissure est déterminé a l'aide de la
courbe ‘da = f(t). En effet ce graphe se décompose de la fagon suivante:

- la premiére partie correspond a la mise en place de I'échantilion:
on enregistre une avancée nulle pendant quelques secondes.

- la deuxieme partie correspond au décollement du fond de
I'entaille (zone fissurée par le coup de lame de rasoir ): une avancée
apparente de fissure relativement grande sur un temps trés court.

- la troisiéme partie correspond a I'émoussement: pendant cette
phase, la téte de la fissure s'émousse et donc avance trés peu.

-la derniere partie correspond a l'avancée effective de la fissure.
Pour determiner le point d'amorcage de la fissure, nous repérons le
point d'inflexion correspondant au changement d'allure de la courbe;
(figure 27); le point d'amorgage pris en ce point est en accord avec le
temps d'amorgage determiné par observation visuelle lors des essais
pour lesquels il a été possible de le repérer.
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Figure 27: Détermination de l'amorgage de la fissure

Une fois amorcée, la propagation de la fissure se passe de maniere
différente dans les produits étudiés. Pour la caractériser on observera
la courbe R en J dont la deuxiéeme pente traduit la propagation de la
fissure.

[1-3-2) Comportement a l'impact

* Préparation des éprouvettes

Il s'agit d'éprouvettes de flexion trois points, SENB (single-edge
notch bend) [8]: elles sont prélevées dans des plaques de 200x60x4mm.
Les bord découpés sont fraisés pour un meilleur état de surface et de
parallélisme. Une pré-entaille est ensuite réalisée a l'aide d'une scie
diamantée de 0,3 mm d'épaisseur, l'entaille est alors faite avec une
scie diamantée de 0,1 mm d'épaisseur (figure 28); la technique
d'entaillage a fait I'objet d'un projet d'étude et la méthode ci-dessus a
été retenue parce qu'elle donne une meilleure reproductibilité des
essais [9].
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Tout comme les éprouvettes CT l'entaille ag vérifie la double inégalité
suivante pour rester conforme a la norme ASTM E399:

0,45 < ag/W < 0,55

w
a
l ' 1
< )l( > 48>W >28B
2.2W 2.2W

Figure 28: Géométrie d'une éprouvette de flexion trois points [8]

* Description _du_dispositif expérimental et principe de |'essai

Les essais ont été réalisés sur un pendule Zwick modéle 5201 ayant
une énergie maximale de 4 Joules et une vitesse au moment de l'impact
d'environ 3m/s. La figure 29 ci-dessous représente <ns1:XMLFault xmlns:ns1="http://cxf.apache.org/bindings/xformat"><ns1:faultstring xmlns:ns1="http://cxf.apache.org/bindings/xformat">java.lang.OutOfMemoryError: Java heap space</ns1:faultstring></ns1:XMLFault>