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Résumé

Le procédé de coextrusion permet de combiner a I'état fondu plusieurs couches de polyméres dans
une méme structure. La compatibilisation des différentes couches est généralement réalisée a I'aide
de liants qui réagissent in-situ. Bien que la compatibilisation puisse permettre de réduire ou méme
supprimer les instabilités macroscopiques d’écoulement, un défaut qualifié de « granité » peut
apparaitre. Tres peu de travaux de la littérature traitent les mécanismes gouvernant ce type de
défaut. Les phénomenes mis en jeu sont particulierement complexes puisqu’ils impliquent de fagon
couplée des phénomeénes hydrodynamiques via I'écoulement, la rhéologie des différentes couches et
des phénomenes physico-chimiques via la diffusion et la réaction chimique aux interfaces
polymére/polymére. Ce mémoire s’articule autour d’une étude multi-échelle du role des
copolymeres aux interfaces sur la stabilité des écoulements stratifiés.

L'étude a été réalisée a la fois sur des systémes non-réactifs et réactifs constitués d’'une couche
barriére, le polyamide 6 (PA6) ou le poly(éthyléne-co-alcool vinylique) (EVOH), avec un polypropyléne
(PP) ou un polypropyléne greffé anhydride maléique (PP-g-AM). Le défaut de « granité » a été mis en
évidence en coextrusion. Les parametres procédé et matériaux influencant son apparition ont été
identifiés. Il a pu étre différencié des défauts et des instabilités interfaciales généralement
rencontrées en coextrusion. Le phénomeéne de compatibilisation a également été étudié via les
caractérisations morphologiques (MET, MEB, AFM) et physico-chimiques (XPS) aux interfaces. Le
comportement rhéologique en cisaillement et élongation en viscoélasticité linéaire et non linéaire
s’est révélé trés sensible a I'effet la présence de copolymeéres aux interfaces et a leur architecture
moléculaire. Cette étude a permis de déterminer les propriétés intrinséques de
I'interface/interphase en fonction du copolymeére formé entre le liant et le PA6 ou I'EVOH. Elles ont
pu étre corrélées aux défauts macroscopiques observés dans les films multicouches coextrudés. La
stabilité de ces écoulements stratifiés résulte d’'un couplage de phénomenes qui se produisent a
différentes échelles : nano (réaction de copolymérisation), micro (interphase) et macro (écoulement
dans le procédé).

Mot clés: Coextrusion, rhéologie linéaire et non linéaire, étude multi-échelle, morphologie aux
interfaces, interphase, architecture moléculaire, réaction aux interfaces, instabilités, défauts
d’écoulement
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Abstract

Several polymers can be combined in one multilayer structure by reactive coextrusion. Tie-layers are
often used to compatibilize the adjacent layers and may reduce or suppress the interfacial
instabilities and the defects in the multilayer coextrusion flow. However, a new additional defect
defined as the “grainy” defect can be observed. In the best of our knowledge, no study in literature
has been devoted to understand its origin. The phenomena are quite complex due to the coupling of
the effects of flow and the physico-chemical mechanisms at the interface. The aim of this work is to
understand the relations between the instabilities and the defects encountered in multilayer
coextruded films and the role of the copolymer formed in-situ between tie and barrier layers.
Polyamide 6 (PA6) and ethylene-vinyl alcohol copolymer (EVOH) were used as the barrier layers
sandwiched in a polypropylene (PP) with or without a polypropylene grafted maleic anhydride (PP-g-
MA) as a tie-layer. The effect of the process parameters and the structure of the polymers on the
generation of the “grainy” defect was assessed in correlation with the rheological and the
physicochemical properties of the layers. These experiments have shown that this defect appeared
mainly in the compatibilized EVOH system and could be distinguished from the usual coextrusion
instabilities. The interfacial properties between tie and barrier layers were investigated. The
characterization of the interfacial morphology by TEM and AFM highlighted an irregular and rough
interface between PP-g-MA and EVOH while a flat interface was observed with PA6 and PP-g-MA.
Step shear and startup elongation rheology was shown to be sensitive to the copolymer at the
polymer/polymer interface. The study of the interfacial properties highlighted that the copolymer
architecture significantly impacts the interfacial roughness and the rheology of the multilayer
stuctures. Hence, relations between the relaxation process, the interfacial morphology and the
copolymer architecture were established in correlation with the generation of the macroscopic
grainy defect in coextrusion.

Key-words : coextrusion, instabilities, rheology, defects, multilayer films, tie-layer, compatibilization,
interface, morphology
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ADCB : Asymmetric Double Cantilever Beam
= AFM : microscope a force atomique

= AIBN : azobisiobutyronitrile

= AM, MAH : anhydride maléique
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= CES: chromatographie d'exclusion stérique
= CCR: Convective Constraint Release
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=  PSMA : poly(styréne-co-anhydride maléique)

=  PSU : polysulfone

=  PVDF: poly(fluorure de vinylidéene)

= RMN : Résonance magnétique nucléaire

= SAN : poly(styréne acrylonitrile)

=  SANMA : poly(styréne-co-acrylonitrile-co-anhdyride maléique)
= SBR: poly(styrene-co-butadiene)
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= TRl :triazine

= XPS: spectroscopie de photoélectrons
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Introduction générale

Introduction générale

Les films multicouches de polymeres sont largement utilisés industriellement. Les domaines
d’application sont variés depuis I'emballage alimentaire a la fabrication de réservoirs de carburant ou
de lentilles en optique par exemple. Ces multimatériaux permettent de combiner les propriétés de
chacun des polymeéres (transparence, comportement barriere a I'eau, aux solvants ou aux gaz,
résistance mécanique...) dans une seule structure. Leur avantage est aussi la réduction des co(ts de
production grace a I'utilisation de fines couches de polymeres techniques.

Le procédé de coextrusion permet la mise en ceuvre rapide de structures multicouches sous forme
de plaques, de films ou de tubes. Les polyméres sont extrudés puis stratifiés en voie fondue dans le
bloc d’alimentation puis la filiere. lls sont ensuite rapidement refroidis et peuvent ensuite étre étirés.
Des défauts et des instabilités peuvent apparaitre dans les films coextrudés selon les polyméres et les
conditions de procédé utilisés. L’aspect et les propriétés des films multicouches dépendent de la
stabilité des écoulements en coextrusion. Les parametres procédé doivent donc étre optimisés pour
limiter ou supprimer les instabilités macroscopiques aux interfaces.

La plupart des polymeres étant incompatibles, il est nécessaire d’introduire un liant entre deux
couches pour les compatibiliser. Le copolymére présent a l'interface est généralement composé par
deux blocs respectivement compatibles dans les deux polyméres en contact. La compatibilisation
physique consiste a introduire des copolymeres préparés en amont tandis que la compatibilisation
chimique correspond a la réaction in-situ lors de la mise en ceuvre. Dans notre cas, la formation des
copolymeéres a lieu dans le procédé de coextrusion lors de la stratification des polyméres en voie
fondue.

Un défaut dit de « granité » peut apparaitre dans les structures multicouches compatibilisées et
dégrader les propriétés optiques du produit final. Il peut également affecter la tenue mécanique ou
la perméabilité des films. L'objectif du projet ASPECT (Advanced Stabilizing Properties Enhancement
for Coextrusion Tie-layers) est de mieux comprendre |'origine de ce défaut de granité et notamment
d’étudier le réle du liant sur son apparition. Les phénomenes mis en jeu sont particulierement
complexes puisqu’ils impliqguent de fagon couplée des mécanismes hydrodynamiques via
I’écoulement, la rhéologie des différentes couches et des mécanismes physico-chimiques via la
diffusion et la réaction de formation des polymeéres aux interfaces.

La stabilité des écoulements stratifiés résulte alors de phénoménes multi-échelles : nano
(copolymeres aux interfaces), micro (interphase) et macro (écoulement multicouche). L’architecture
moléculaire des matériaux en contact peut influencer la formation d’instabilités aux interfaces
polymeére/polymére mais les mécanismes mis en jeu ne sont que partiellement expliqués. En effet, il
y a peu d'études portant sur l'effet de la formation de copolyméres sur le développement
d’instabilités interfaciales en coextrusion.

En paralléle, I'objectif du projet ASPECT est aussi de pouvoir recycler les chutes de production et les
remettre en ceuvre dans les procédés comme I'extrusion ou l'injection. Il est cependant difficile de
conserver de bonnes propriétés mécaniques en recyclant des films multicouches composés
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essentiellement de polymeéres incompatibles. Leur recyclage doit donc étre amélioré et étre pris en
compte dans la conception de nouveaux liants. Le but final du projet est de pouvoir développer de
nouveaux liants permettant de s’affranchir du défaut de granité tout en conservant de bonnes
propriétés optiques et mécaniques, une adhésion suffisante et une meilleure recyclabilité des films
multicouches coextrudés. L'axe d’étude portant sur le recyclage ne sera pas présenté dans le cadre
de ces travaux de thése.

La réponse a la problématique du défaut de granité nécessite une démarche pluridisciplinaire
couplant le procédé de mise en forme, la structure des matériaux et la rhéologie aux interfaces. Dans
le cadre de cette these, une étude multi-échelle de systemes multicouches compatibilisés a été
menée en vue de comprendre la stabilité des films et I'apparition du défaut de granité a I'échelle
macroscopique. On s’intéresse ensuite aux propriétés de I'interphase entre les polymeres réactifs a
I’échelle micro et des copolymeres formés aux interfaces a I'échelle nano.

Ce mémoire présente dans une premiére partie un état de l'art sur les défauts et instabilités
d’écoulement rencontrés en coextrusion ainsi que les phénomenes physico-chimiques ayant lieu aux
interfaces entre deux polyméres tels que la diffusion, la réaction ou le glissement. Les liants de notre
étude étant des polypropylénes (PP) greffés, les détails du greffage de I'anhydride maléique sur les
polyoléfines et en particulier sur le polypropyléne sont ensuite présentés afin de mieux comprendre
la structure et les propriétés de ces liants. De plus, on présente une bibliographie relative au coeur de
ce travail et qui porte sur la rhéologie de systémes multicouches et de mélanges en cisaillement et
élongation en régime linéaire et non linéaire. Les effets de la compatibilisation chimique sur les
propriétés rhéologiques sont particulierement pris en compte.

Parmi les problémes identifiés concernant I’élaboration de ces multicouches, nous retiendrons les
instabilités d’écoulement inhérentes a la rhéologie des matériaux. Le développement de ces
instabilités dépend aussi de la compatibilisation des polymeres et de la rhéologie aux interfaces.
Outre ces problemes, la question principale que nous nous sommes posée dés le départ est la
suivante : « Est-il nécessaire de coupler les facteurs rhéologiques (rapports de viscosité et
d’élasticité) a la physico-chimie aux interfaces se manifestant physiquement par la présence d’une
interphase ? » Un positionnement de I'étude par rapport a I'état de I'art est finalement présenté afin
d’esquisser I'originalité de notre travail.

Dans une seconde partie, les matériaux et leurs principales caractérisations physico-chimiques sont
présentés. La caractérisation fine des matériaux permet de déterminer leur structure moléculaire et
leur stabilité thermique afin de connaitre leur comportement lors de la mise en ceuvre. Les résultats
de I'étude rhéologique en viscoélasticité linéaire des polymeres seuls sont également détaillés. Une
corrélation structure/propriétés est ainsi présentée.

Le troisieme chapitre est dédié a la mise en forme de ces matériaux afin de préciser la problématique
du défaut de granité. Il décrit la mise en ceuvre de films multicouches en coextrusion réalisée au
CERDATO (ARKEMA) et a I'INSA. Les essais sont réalisés sur plusieurs machines, en film a plat et en
gonflage. L'apparition du « défaut » de granité est étudiée en fonction des parametres procédé et de
la nature des matériaux utilisés. L'analyse comparative du défaut de granité avec les instabilités
interfaciales rencontrées en coextrusion est également proposée.
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Les chapitres suivants ont comme objectif la présentation de la démarche pour la compréhension des
mécanismes entrainant lI'apparition de ce défaut. La quatrieme partie constitue I'étude des
phénomeénes interfaciaux et notamment l'effet de la compatibilisation sur la morphologie aux
interfaces. On s’intéresse a I'influence des copolymeres sur les propriétés interfaciales en fonction
des matériaux en contact et du temps de réaction. Les résultats sont d’abord découplés de
I’écoulement. Ensuite, I'effet de I'écoulement dans le procédé de coextrusion est aussi pris en
compte. Les couches de copolymeres greffés aux interfaces sont également étudiées. Pour ce faire,
les résultats des études au microscope électronique a balayage (MEB), au microscope électronique
en transmission (MET), au microscope a force atomique (AFM) et en spectroscopie de
photoélectrons (XPS) sont présentés.

Le cinquieme chapitre porte sur I'étude rhéologique des systéemes multicouches et de leurs mélanges
équivalents, compatibilisés ou non. Tout d’abord, les expériences modeles de relaxation de
contrainte aprés un saut de déformation en cisaillement sont réalisées afin de sonder les propriétés
des copolymeéres. Ensuite, la rhéologie en régime transitoire en élongation uniaxiale est examinée
afin d’évaluer la sensibilité de cet outil aux propriétés interfaciales en fonction des copolymeéres
créés. Les viscosités élongationnelles et la présence (ou non) du phénomene de « strain hardening »
sont déterminées en paralléle a d’autres expériences de relaxation. Les résultats obtenus sont
corrélés a la présence des copolymeres et de leur architecture aux interfaces.

Enfin, les conclusions et les perspectives de ce travail sont présentées.
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Chapitre 1 : Etat de I'art

1. Introduction

Ce premier chapitre présente de maniere non exhaustive I'état de I'art sur les différents aspects qui
seront abordés au cours de notre étude. Cette bibliographie peut se décliner en trois sections
traitant du procédé de mise en forme, des matériaux et en particulier de la problématique de
compatibilisation et enfin de la rhéologie des assemblages multicouches. Ainsi, la premiére partie
porte sur la technologie de mise en forme par coextrusion et les outillages pour la stratification des
polymeéres. Les principaux défauts et instabilités rencontrés dans les écoulements multicouches sont
ensuite détaillés et les parametres influant sur leur apparition sont alors mis en évidence a partir des
résultats d’études théoriques et expérimentales.

Dans notre étude, un liant est utilisé pour compatibiliser les couches externe et interne des films
multicouches coextrudés. Les liants de notre étude sont des polypropylénes (PP) sur lesquels sont
greffés des groupements réactifs d’anhydride maléique (AM). La préparation des liants impacte
fortement la structure et les propriétés de ce type de matériau. Dans une seconde partie, on
s’intéresse donc en détail a I'obtention de ce type de liant et des modifications induites du polymere
initial.

La troisitme partie porte sur les phénoménes physico-chimiques aux interfaces: la diffusion, la
réaction et le glissement entres les couches de polymére. La compréhension de ces mécanismes est
utile pour expliquer les phénoménes macroscopiques lors de la mise en ceuvre. En particulier, la
structure des polyméres en contact peut avoir une influence notable sur la diffusion et la réaction
aux interfaces.

Enfin, la derniére partie est consacrée a I'étude rhéologique de structures multicouches et de leurs
mélanges équivalents, compatibilisés ou non. On s’intéresse a la rhéologie en régime linéaire et non
linéaire pour deux modes de sollicitation (cisaillement et élongation) qui représentent ce que les
structures multicouches vont subir dans les conditions réelles de mise en forme.
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2. Coextrusion de structures multicouches

2.1 Principe & applications

Le procédé de coextrusion consiste a extruder simultanément plusieurs polyméres dans une méme
structure multicouche. Cette derniére peut étre obtenue sous forme de film, de plaque ou de tube.
L'assemblage de plusieurs polymeéres permet d’allier leurs propriétés dans un seul produit final [1, 2].
Les structures multicouches peuvent étre facilement modulées selon les applications visées. Chaque
propriété recherchée (barriere aux gaz, résistance a I'humidité couleur, tenue thermomécanique,
apparence...) peut étre limitée a une ou plusieurs couches définies. L’association de différents
matériaux permet alors de diminuer les co(ts de production en réduisant I'épaisseur des couches aux
propriétés spécifiques. L'une des applications majeures de la coextrusion est I’emballage alimentaire.
Les films multicouches possedent alors généralement une couche centrale avec de bonnes propriétés
barriéres aux gaz tandis que les couches externes apportent une bonne tenue mécanique. Les
couches barriéres telles que les polyamides (PA) ou les copolymeéres éthyléne-alcool vinylique (EVOH)
sont sensibles a I'humidité et sont donc protégées par des couches de polyoléfines, polypropylene
(PP) ou polyéthyléne (PE). Les autres applications de la coextrusion sont, par exemple, les réservoirs
de carburant dans I'industrie automobile ou I'élaboration de pipeline ol les couches barrieres aux
hydrocarbures sont particulierement intéressantes. Ces derniéres années, les structures
multicouches sont aussi utilisées dans le domaine de 'optique pour la fabrication de lentilles a partir
de films a gradient de propriétés [3] et dans le développement de condensateurs organiques [4].

Dans le cas de polyméres incompatibles, il est possible de délaminer les structures coextrudées. Afin
de conserver une bonne cohésion, il est nécessaire d’utiliser un matériau liant pour compatibiliser
deux couches adjacentes. La compatibilisation est physique si le liant est compatible avec un
polymere et elle est chimique s’il y a formation de liaisons covalentes ou ioniques avec un autre
polymeére. C'est généralement la combinaison des deux mécanismes dans le cas d’'une polyoléfine
greffée d’un groupement réactif (anhydride, époxy, etc...) : elle est compatible avec une polyoléfine
de méme nature et réagit avec la seconde couche de polymeére. La formation de copolymeéres aux
interfaces réactives a lieu in-situ lors de la stratification des polymeres a I'état fondu.

Le chapitre de livre de Lamnawar et al. [2] présente de maniére exhaustive le procédé de
coextrusion, les instabilités dans les écoulements multicouches et I'ensemble des phénoménes mis
en jeu aux interfaces. L'étude détaillée de la stabilité des écoulements en coextrusion a également
été proposée par El Kissi et al. [5]. Les sections suivantes portent sur ces différents aspects en se
concentrant principalement sur la mise en forme des polymeres par coextrusion de films a plat et la
génération d’instabilités et de défauts dans ce type de procédé en lien avec les propriétés
rhéologiques et la structure des matériaux.
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2.2 Technologies de stratification

Lors de la mise en forme, chaque matériau provient d'une extrudeuse différente dont les
écoulements se rejoignent a I'état fondu. Deux principales technologies existent pour la stratification
des polymeres, avant la filiere dans un bloc de coextrusion puis dans une filiere monocanal ou
directement dans une filiere multicanal. Les filieres axisymétriques sont utilisées dans le procédé de
coextrusion soufflage. On s’intéresse ici uniquement a la coextrusion de films ou de plaques via des
filieres planes.

Dans le premier cas, le bloc de coextrusion permet de faire la jonction entre les écoulements des
extrudeuses et la filiere monocanal (Figure 1). Les flux de chaque matériau peuvent étre divisés en
autant de canaux que le nombre de couches souhaité. Les polymeres s’empilent successivement
dans le bloc de la couche centrale jusqu’a la couche externe. L’écoulement multicouche passe
ensuite dans la filiere monocanal. L'épaisseur et la répartition des couches peuvent donc étre
modulées avec la géométrie du bloc et les débits des extrudeuses. En effet, il existe des blocs a
géométries variables dans lesquels des inserts correspondant chacun a une répartition donnée des
couches de polyméres peuvent étre inter-changés. Etant donné sa grande flexibilité, I'alliance
bloc/filiere est le systéme le plus utilisé dans les procédés de coextrusion a plat.

FLOW DIVIDER(S) (VANES)

I——J i—DISTRIBUTION PINS

LSINGLE MANIFOLD DIE

FLOW
INLET 5 LAYER FEEDBLOCK

Figure 1 Schéma d’un un bloc de répartition et d’une filiere monocanal [6]

Dans le second cas, la stratification des écoulements se fait directement dans la filiere dite multicanal
(Figure 2). Cette derniére posséde autant de canaux que de couches et la filiere est alors plus
volumineuse qu’une filiere monocanal. La configuration des couches et leurs épaisseurs sont donc
fixées par la géométrie de la filiere. Chaque polymeére est distribué uniformément dans un canal
séparé puis toutes les couches se superposent avant la sortie de la filiere. Cette technologie permet
d’avoir une meilleure répartition des épaisseurs, notamment pour des polymeéres présentant un
grand contraste de propriétés rhéologiques. Par contre, il est coliteux de modifier la géométrie de la
filiere pour changer la configuration des différentes couches. L’autre inconvénient est le temps trés
court de stratification et donc un temps de compatibilisation plus faible pouvant altérer les
propriétés d’adhésion de deux polymeres réactifs.
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Figure 2 Schéma d’une filiere multicanal [1]

Par ailleurs, les structures coextrudées peuvent étre constituées de plusieurs centaines ou milliers de
couches nanométriques grace a l'utilisation de multiplicateurs [7-11]. La Figure 3(a) montre un
exemple de systéme ou chaque couche est divisée en deux dans le sens de la largeur dans un canal
de largeur croissante. Les écoulements se combinent de nouveau et forment une structure avec deux
fois plus de couches. En positionnant n multiplicateurs en série, on obtient une structure contenant
2™1 couches a partir d’'un écoulement bicouche. La limitation principale de cette technologie est le
développement du phénomene d’encapsulation lorsque les polyméres présentent un contraste
important de viscosité. Afin de pallier la difficulté d’associer des polyméres avec un ratio de viscosité
supérieur a 10, une nouvelle génération de multiplicateurs a été congue par les équipes de Maia [11,
12]. Comme le montre la Figure 3(b), I'aire de la section reste constante sur toute la longueur du
canal. La contraction et la dilatation du fluide sont alors simultanées, ce qui assure une histoire
thermo-mécanique plus homogene a I'écoulement multicouche et contribue a réduire fortement

A

I’encapsulation.

(a)
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(b)

Figure 3 Schémas (a) d’'un multiplicateur classique et (b) de la version améliorée proposée par Harris et al. [12]

La stratification des polymeres a I'état fondu est I'étape critique du procédé, notamment pour la
coextrusion via un bloc et une filiere monocanal. La superposition de matériaux aux propriétés
rhéologiques différentes peut engendrer des défauts et des instabilités dans [|’écoulement
multicouche au détriment des propriétés d’adhésion et d’aspect du produit final.

2.3 Défauts et instabilités d’écoulement

Les défauts peuvent dégrader fortement I'aspect et les propriétés mécaniques des structures
coextrudées. En plus du manque d’adhésion entre les couches, il existe deux types de défauts dans le
procédé de coextrusion : les non-uniformités d’épaisseur avec I'encapsulation et les instabilités
interfaciales.

2.3.1 Encapsulation

L’encapsulation correspond a la non-uniformité des épaisseurs dans un écoulement multicouche. Des
études théoriques [13, 14] et expérimentales [15—18] ont mis en évidence la différence de viscosité
entre deux couches de polyméres comme le paramétre a I'origine de I'encapsulation. La Figure 4
illustre ce phénomeéne ou le fluide le moins visqueux (2) va étre poussé par le fluide le plus visqueux
(2). I y a alors une surépaisseur de fluide le moins visqueux sur les bords de I'écoulement. Si le
mécanisme se poursuit, le polymere le plus fluide peut finir par enrober totalement le plus visqueux.
Le mécanisme de I'encapsulation donné dans la littérature est le mouvement du fluide le moins
visqueux vers les zones de cisaillement élevé, c’est-a-dire les parois, afin de minimiser la dissipation
visqueuse. Le fluide le plus visqueux reste alors dans le cceur de I'écoulement ol les taux de
cisaillement sont plus faibles.
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Figure 4 Schéma du phénomeéne d’encapsulation [19]

Lee et White [20] ont montré que I'encapsulation peut aussi étre liée a une différence d’élasticité, le
fluide le plus élastique va avoir tendance a déplacer le fluide le moins élastique. Leurs résultats
confirment ceux de I'étude théorique de Khomami [14]. Les contrastes de viscosité mais aussi
d’élasticité favorisent donc le phénomeéne d’encapsulation [16, 21, 22]. White et al. [23] ainsi que
Borzacchiello et al. [24] ont cependant montré que le phénomeéne d’enrobage n’est pas simplement
d a un contraste de viscosité ou d’élasticité entre les polymeres. En effet, un écart de pression ou de
la deuxiéme différence de contraintes normales a l'interface serait le facteur prépondérant dans
I"apparition des non-uniformités d’épaisseur. Huang et al. [11] ont également mis en évidence
I'importance d’'un saut de la deuxiéme différence de contraintes normales sur les instabilités aux
interfaces dans une filiere de coextrusion en présence de multiplicateurs. Par ailleurs, I’'encapsulation
a pu étre observée dans des films coextrudés avec des polymeres présentant un faible contraste de
propriétés viscoélastiques [25].

L'étude couplée des propriétés viscoélastiques et de I'affinité chimiques entre les polymeéres est donc
utilisée pour mieux comprendre la création de ce type de défaut. Dans cette optique, Lamnawar et
al. [26] ont étudié des polyméres modeles a base de polydiméthylsiloxane (PDMS) et des paires de
polymeéres compatibles poly(fluorure de vinylidéne)/poly(méthacrylate de méthyle) (PVDF/PMMA),
incompatibles (PE/PVDF) et réactives PE greffé méthacrylate de glycidyle/PVDF greffé anhydride
maléique (PE-g-GMA/PVDF-g-AM). La cinétique d’encapsulation a été mesurée et discriminée en
fonction de I'effet des ratios de viscosité ou d’élasticité, de la géométrie, de la tension interfaciale et
de I'affinité physico-chimique des polymeéres. Leurs résultats indiquent que le ratio de viscosités est
le facteur principal et le moteur de I'encapsulation. Dans le cas de polymeres compatibles,
I'interdiffusion entre le PMMA et le PVDF a permis de réduire I'encapsulation via un processus de
diminution de la tension interfaciale. De fagon similaire, la compatibilisation chimique entre le PE-g-
GMA et le PVDF-g-AM permet de réduire voire d’éliminer le phénomene. L’encapsulation dépend
donc de la physico-chimie aux interfaces via la diffusion et la formation de copolyméres entre deux
polymeéres.
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2.3.2 Instabilités interfaciales

L'objectif des nombreuses études portant sur les instabilités interfaciales en coextrusion est
d’identifier les mécanismes a |'origine de ces instabilités et déterminer les parametres influents sur
leur apparition. Les approches a la fois théoriques et expérimentales permettent de proposer des
solutions pour réduire et si possible, éliminer les instabilités interfaciales. Les structures
multicouches impactées par ces instabilités présentent un aspect irrégulier et une épaisseur
inhomogene dans les cas les plus séveres, comme le montre la Figure 5. Il faut noter que la frontiere
entre I'encapsulation et les instabilités d’épaisseur induites par les instabilités interfaciales est
réduite. C'est pour cette raison que des auteurs définissent aussi I'encapsulation comme un défaut

&n‘ STABLE FLOW ; §

v
DMECTI‘;:" INCIPIENT INSTABILITY SEVERE INSTABILITY

Figure 5 Schéma de principe d’instabilités interfaciales dans un écoulement multicouche [27]

interfacial.

Etudes théoriques

La majorité des travaux théoriques sont basés sur I'analyse de stabilité linéaire proposée initialement
par Yih [15] pour des fluides newtoniens dans le cas d’écoulements plans de type Couette ou de
Poiseuille. La méthode repose sur l'application d’une perturbation d’amplitude finie qui peut
s’amplifier dans le cas de systémes instables. Cette premiére étude a permis de montrer que
I’écoulement de fluides de différentes viscosités pouvait engendrer des instabilités interfaciales. Des
études complémentaires ont montré que la stabilité est améliorée lorsque le fluide le moins visqueux
est le composant minoritaire [28, 29].

Dans le cas de fluides non-newtoniens, de nouveaux paramétres sont introduits afin de prendre en
compte I'élasticité. Les études par la théorie de la stabilité linéaire ont mis en évidence qu’un saut de
la premiere différence de contraintes normales peut aussi entrainer I'apparition d’instabilités [30].
Pinarbasi et Liakopoulos [31] ont étudié un écoulement bicouche de Poiseuille avec des fluides de
Bingham ou de Carreau-Yasuda. Dans le cas de fluides rhéofluidifiants, la stabilité de I'’écoulement est
obtenue préférentiellement pour des ratios de viscosités a cisaillement nul proche de I'unité.

Hinch et al. [32] ont aussi montré qu’un saut de de la premiere différence de contraintes normales
peut créer des instabilités méme si les différents fluides ont des viscosités similaires. Le mécanisme
proposé est illustré sur la Figure 6. Lorsque la couche centrale est le fluide le plus élastique, la
premiere différence de contraintes normales est négative et |'interface est déformée par la force
normale. Etant donné le principe de conservation de la masse, il y a un flux de retour vers la couche
la plus épaisse. Si la couche centrale est la plus fine (Figure 6), I’écoulement de retour est dans la
méme direction que la force normale et I'interface est déstabilisée. Par contre, si la couche centrale
est la plus épaisse, la force normale et I'écoulement de retour ont des directions opposées et
I"amplitude de la perturbation diminue.
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Figure 6 Schéma illustrant le mécanisme proposé par Hinch et al. [32] pour un écoulement ou la couche centrale est le
fluide le plus élastique et a I’épaisseur la plus fine

Su et Khomami [33] ont considéré des fluides d’Oldroyd-B avec des viscosités constantes ou
dépendantes du taux de cisaillement. Leur étude a démontré que les ratios de viscosité et d’élasticité
ont un réle prépondérant dans la stabilité aux interfaces. Si le fluide le moins élastique constitue plus
de la moitié de I'épaisseur, la différence d’'élasticité déstabilise toujours l'interface. Ce résultat
corrobore ceux de Hinch et al. [32], il faut privilégier le fluide le plus élastique comme composant
majoritaire de I'écoulement pour stabiliser I'interface.

L’écoulement de Poiseuille bicouche ou tricouche a également été étudié par Laure et al. [34] pour
des fluides d’Oldroyd-B. L'importance des rapports de viscosités et d’élasticités sur I'instabilité de
I'interface a également été mise en évidence. Le profil de vitesse influence la stabilité de I'interface.
L’écoulement est stable pour un profil de vitesse convexe tandis qu’un profil de vitesse qui n’est pas
convexe entraine toujours une instabilité de I'interface.

Etudes expérimentales

Plusieurs travaux expérimentaux ont été menés sur des procédés équipés de filieres transparentes.
Elles permettent de visualiser directement I'évolution de la perturbation périodique imposée a
I’écoulement. Les premieres études sont celles de Wilson et Khomami [16, 35] sur des écoulements
bicouche PP/PEHD (PE a haute densité) et PEHD/PEBDL (PE a basse densité linéaire). Une extrudeuse
est modifiée afin de générer une perturbation d’amplitude et de fréquence contrélées. Leur filiere
multicanaux possede quatre fenétres le long de la filiere permettant d’observer et filmer I’évolution
de l'interface. Les auteurs ont examiné le taux de croissance ou de décroissance de la perturbation
en fonction des matériaux et des parametres géométriques comme le ratio d’épaisseur ou le nombre
d’onde. Dans le cas des polyméres incompatibles PP/PEHD, I’écoulement devient instable pour
certains nombres d’onde ou domaines de ratios d’épaisseurs. Leurs observations corroborent leur
approche théorique par la stabilité linéaire. Dans leur deuxiéme étude, le ratio d’épaisseurs et des
premieres différences de contraintes normales ont varié tout en conservant un rapport de viscosité
constant. Un contraste de premiére différence de contraintes normales a l'interface est directement
relié au taux de croissance ou de décroissance de la perturbation et donc a la stabilité de I'interface.
L'effet de I’élasticité sur la stabilité a donc été mis en évidence et ces résultats expérimentaux sont
en accord avec les prédictions théoriques [13].
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Dans le cas de la coextrusion axisymétrtique et au travers du filiere transparente, Chaigneau [36] a
mis en évidence I'origine élastique des principales instabilités observées pour différents polymeres
(PE, PP et polystyrene (PS)). Le moteur de ces instabilités est le saut de de la premiére différence de
contraintes normales a l'interface. Le cas le plus défavorable est celui ou la couche externe est
constituée d’une faible épaisseur du fluide le plus élastique Les résultats expérimentaux comparés
aux résultats théoriques obtenus par I'étude de la stabilité linéaire de linterface montrent
également une bonne corrélation.

Quant a Valette et al. [37], ils ont utilisé un dispositif similaire a celui de Wilson et Khomami. Leur
filiere posséde des parois latérales en verre permettant de visualiser la totalité de I'écoulement. Ils
ont pu observer le développement d’une perturbation de faible amplitude le long de la filiere alors
gu’elle était initialement invisible. lls ont observé la transition stable/instable dans des systémes
incompatibles PE/PS. Cette transition est controlée par les parameétres procédé comme la
température et les ratios de débits. D’aprés leurs résultats, I'instabilité est de nature convective.
Cette derniere se développe depuis la zone ou convergent les polymeéres jusqu’a la sortie de la filiere.
Les résultats expérimentaux ont été comparés avec les résultats théoriques. Il n’y a pas une bonne
cohérence avec les prédictions se basant sur la loi de Carreau-Yasuda. lls ont ensuite utilisé le modéle
de White-Metzner pour lequel I'accord avec les résultats expérimentaux est meilleur sauf pour les
débits élevés de PE.

Han et Shetty [38] ont étudié expérimentalement des écoulement de 3 ou 5 couches contenant du PS
ou du polyéthyléne basse densité (PEBD). La stabilité des interfaces dépend fortement de la
configuration de I'écoulement. Le tricouche PEBD/PS/PEBD est stable méme a des débits élevés
tandis que la structure PS/PEBD/PS présente des instabilités. Les auteurs ont alors suggéré
I'existence d’une valeur critique de contrainte de cisaillement au-dela de laquelle I'instabilité
apparait. La valeur de la contrainte de cisaillement a la paroi correspondant a la transition
stable/instable dépend du ratio des épaisseurs PS/PEBD (Figure 7(a)). Par contre, l'interface est
instable au-dela d’une certaine contrainte de cisaillement a l'interface, indépendamment du ratio
des épaisseurs (Figure 7(b)). De facon similaire, Schrenk et al. [27] ont également montré que les
instabilités interfaciales se développent lorsqu’une contrainte de cisaillement a l'interface dépasse
une valeur critique. Elle dépend a la fois des propriétés rhéologiques des polymeéres en contact et des
conditions de mise en ceuvre (débits, températures).
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Figure 7 Contrainte de cisaillement (a) a la paroi pour des structures PS/PEBD/PS (symboles ouverts) et
PS/PEBD/PS/PEBD/PS (symboles fermés), (b) a I'interface pour des structures PS/PEBD/PS en fonction du ratio
d’épaisseurs PS/PEBD; ronds et triangles respectivement pour les sytémes stables et instables [38]
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Han et Shetty [38] ont construit des cartes de stabilité en fonction des ratios de viscosités ou
d’élasticités et des ratios d’épaisseurs (Figure 8). Certaines régions sont stables et cette stabilité
d’interface est indépendante du ratio des épaisseurs PS/PEBD sur la zone considérée. On peut
également voir sur la Figure 8(b) que l'interface peut rester stable méme si le ratio des premiéres
différences de contraintes normales est compris entre 0,5 et 1.
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Figure 8 Carte de stabilité (a) ratio de viscosité en fonction du ratio des épaisseurs PS/PEBD et (b) ratio des premiéres
différences de contrainte normale en fonction du ratio d’épaisseurs PS/PEBD; symboles ouverts pour les structures
PS/PEBD/PS et symboles fermés pour les structures PS/PEBD/PS/PEBD/PS [38]

Au vu de la littérature, il est possible de distinguer deux types d’instabilités interfaciales : celles de
type zig-zag et celles de type vagues [39-41]. L’instabilité de type zig-zag (Figure 9(b)) a une
amplitude faible et une fréquence élevée. Tzoganakis et Perdikoulas [40] ont montré lors de la
coextrusion de PEBD que I'augmentation de I'entrefer en sortie de filiere permet d’éliminer ce type
d’instabilités. Or la contrainte de cisaillement est plus élevée en sortie de filiere car I'épaisseur du
canal est réduite. La formation d’instabilités de type zig-zag est donc liée a I'excés de contrainte de
cisaillement a I'interface et apparait essentiellement dans la zone terminale de la filiere.

(b)

Figure 9 Photographies de films coextrudés présentant (a) des instabilités de type vagues (b) des instabilités de type zig-
zag [40]
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A l'inverse, les instabilités de type vagues (Figure 9(a)) ont une grande amplitude et une faible
fréquence. Le mécanisme proposé dans la littérature est la déformation élongationnelle d’une
couche par une autre lors de la stratification des couches. Les instabilités de type vagues
apparaissent lorsqu’un ratio de vitesse critique est dépassé au niveau du point de convergence des
polymeéres. Les propriétés viscoélastiques des polymeres déterminent ensuite le développement plus
ou moins sévere de l'instabilité dans la filiere. Les instabilités de type zig-zag ou vagues ont été
observées séparément mais elles peuvent également étre visibles simultanément. La Figure 10
illustre ce cas pour une structure bicouche de deux PEBD ou I'épaisseur d’une couche est
progressivement diminuée. Les vagues apparaissent en premier du fait de la différence de vitesse qui
augmente entre les deux écoulements. Les zig-zag se forment ensuite quand I'épaisseur de la couche
diminue encore car linterface s’est rapprochée de la paroi et subit donc une contrainte de
cisaillement plus élevée. Enfin, lorsque I'épaisseur est trés faible a I’étape finale le film redevient
stable car il n’y a presque qu’une seule couche extrudée.

Stable
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Figure 10 Développement d’instabilités interfaciales dans un écoulement bicouche de PEBD, notées W pour celles de
type vagues et ZZ pour celles de type zig-zag [41]

L'ensemble de ces études ont permis de démontrer le role des propriétés rhéologiques des
polyméres et des parameétres procédé dans le développement d’instabilités interfaciales en
coextrusion. La majorité d’entre elles portent néanmoins sur des systémes incompatibles et non
réactifs. Les phénomeénes physico-chimiques aux interfaces, diffusion et/ou réaction, ont un impact
sur le défaut d’encapsulation et devraient donc également modifier le comportement d’écoulements
multicouches vis-a-vis des instabilités interfaciales. Wilson et Khomami [42] ont examiné a la fois des
fluides incompatibles (PP et PEHD) et un systéme de polyméres compatibles (PEHD et PEBDL). Les
chaines de PEHD et de PEBDL peuvent diffuser a travers l'interface et former une interphase
d’épaisseur non nulle. Malgré le contraste de viscosité plus élevé par rapport au couple PP/PEHD, le
systeme PEHD/PEBDL est plus stable. Ces résultats suggérent donc que la diffusion et le mélange
convectif aux abords de l'interface permet d’améliorer la stabilité dans le procédé de coextrusion.
Zhang et al. [43] ont étudié le phénomeéne d’interdiffusion a l'interface de différents couples de
polymeres en fonction de leur compatibilité. Dans le cas appliqué du procédé de coextrusion, ils ont
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établi des cartes de stabilité expérimentales (Figure 11) qui indiquent la présence d’instabilités
interfaciales et/ou de défaut d’encapsulation dans les structures bicouches en fonction des
polymeéres et du ratio de débits des deux couches. lls ont établi une relation entre la diffusion
mutuelle et la contrainte aux interfaces. Les bicouches symétriques d’un méme polymere, PVDF ou
PMMA, sont stables tandis que la paire incompatible PMMA/PE présente un défaut d’encapsulation
mais surtout une instabilité interfaciale importante. Par contre, les structures asymétriques et
compatibles PMMA/PVDF sont également stables malgré un léger défaut d’encapsulation di au
contraste de viscosité entre les polymeéres (ratio des viscosités de 6,5). La présence d’une interphase
robuste d’'une épaisseur de quelques dizaines de microns permet donc de diminuer ou méme
d’éliminer les instabilités interfaciales lors de la coextrusion. De plus, une telle interphase est
réguliere et sa formation n’entraine pas de distorsions de I'interface dues a la différence d’élasticité.
Elle joue le role d’un pont physique diminuant le saut de contrainte.
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Figure 11 Carte de stabilité expérimentale pour différents bicouches coextrudés en fonction du rapport de débits des
deux polyméres : PMMA/PE, PMMA/PVDF, PMMA/PMMA et PVDF/PVDF; m0 sur I'axe des ordonnées correspond au
ratio des viscosités a cisaillement nul des polymeéres [43]

En ce qui concerne les polyméres incompatibles, la compatibilisation chimique est souvent utilisée
pour améliorer I'adhésion et les propriétés mécaniques des structures coextrudées. Il existe
cependant tres peu de travaux s’intéressant a l'influence de la réaction et de la formation de
copolymeres aux interfaces sur la stabilité en coextrusion. Lamnawar et Maazouz [25] ont mis en
évidence I'effet stabilisant de la compatibilisation a I'interface du PE-g-GMA et du PA6 (Figure 12(b))
par rapport au couple non-réactif PE/PA6 (Figure 12(a)). Quels que soient les ratios de débits, la
formation de copolymeres permet d’atténuer ou de supprimer les instabilités interfaciales
macroscopiques de type vagues et zig-zag engendrées par le contraste élevé de viscosité et
d’élasticité. Plus le temps de contact des couches réactives est élevé, meilleure est la stabilité de
I’écoulement.

27

Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0100/these.pdf
© [A. Bondon], [2015], INSA Lyon, tous droits réservés



Chapitre 1 : Etat de I'art

Figure 12 Photographies de films coextrudés : (a) instabilités dans un bicouche PA6/PE et (b) un bicouche stable PE-g-
GMA/PAG6 obtenus a 240°C et un ratio de débit égal a 1 (les polymeéres colorés en rouge sont le PE et le PE-g-GMA) [25]

La présence de l'interphase et des phénomenes de diffusion et de réaction aux interfaces influencent
donc la stabilité des écoulements multicouches. Il est donc primordial de connaitre ces phénomeénes
physico-chimiques ayant lieu aux interfaces dans le but de mieux comprendre et d’optimiser la
stabilité des écoulements dans le procédé de coextrusion. Or ces phénomeénes dépendent fortement
des propriétés des polyméres en contact et de leurs structures. Dans le cadre de notre projet
ASPECT, un défaut apparait dans des structures compatibilisées avec un liant de type PP-g-AM. La
section suivante permet de présenter les voies de greffage de |'anhydride maléique sur le
polypropyléne et leurs conséquences sur les propriétés des liants.
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3. Etude des liants

La compatibilisation de structures multicouches et de mélanges permet d’améliorer leur cohésion et
I’adhésion aux interfaces. Il en existe deux catégories principales [44]. D’un c6té, la compatibilisation
physique consiste a introduire un copolymére généralement constitué de deux blocs de méme
nature que les polymeres de chaque coté de l'interface. D’'un autre c6té, le compatibilisation
chimique correspond a la formation in-situ de copolymeres résultant de la réaction aux interfaces
polymére/polymére dans le procédé de mise en ceuvre. Dans ce cas précis, les propriétés de
I'interface réactive dépendent de la structure des polymeéres réactifs en contact. Dans le cadre de
notre étude, la couche centrale et la couche externe des structures multicouches sont
compatibilisées a I'aide d’un polymeére appelé « liant ». La couche centrale est constituée d’un
polymére comme le PA6 ou I'EVOH pour leurs propriétés barriéres. Les structures de ces deux
polyméres ne peuvent donc pas étre modifiées sans altérer leurs propriétés. Contrairement aux
matériaux de la couche centrale, les liants sont des polyméres modifiés spécifiquement pour réagir
lors de la mise en ceuvre. lls sont principalement obtenus par greffage d’un groupement réactif sur
une polyoléfine comme le PP ou le PE. Les propriétés et la structure moléculaire des liants découlent
donc directement du procédé de greffage.

Notre étude porte spécifiguement sur les liants de type polypropylene greffé anhydride maléique
(PP-g-AM). Afin de mieux comprendre la préparation des liants et la structure macromoléculaire qui
en découle, cette partie présente le greffage de I'anhydride maléique sur le polypropyléene. L’objectif
est d’exposer les difficultés de controle des structures macromoléculaires inhérentes au greffage sur
le polypropyléne et les solutions proposées pour optimiser les propriétés des liants PP-g-AM.

3.1 Greffage de I'anhydride maléique sur le polypropyléne

Le PP posséde de trés faibles propriétés adhésives a cause de I'absence de groupements polaires sur
ses chaines carbonées. Ces derniéres peuvent étre améliorées par le greffage d’'un monomere
comme I'anhydride maléique (AM). Il est réalisé par voie radicalaire a I'état solide, en solution et plus
généralement par extrusion réactive a I’état fondu [45].

Le greffage est possible a partir d’'un mélange composé d’un PP, de I'anhydride maléique et d’un
peroxyde comme initiateur. En paralléle de la réaction de greffage, plusieurs réactions secondaires
ont lieu en présence de radicaux libres (Figure 13). La réaction secondaire principale dans le cas du
polypropyléne est la B-scission. Il subit une coupure de ses chaines macromoléculaires entrainant la
dégradation du polymere et une diminution notable de ses propriétés rhéologiques. L'obtention d’un
taux d’AM greffé maximal tout en minimisant la B-scission est le point crucial de la modification du
PP. Il dépend a la fois des concentrations initiales en réactifs mais également des conditions de
procédé utilisées (température, pression, débits/temps de séjour, profil de vis...).
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Figure 13 Schéma simplifié du processus radicalaire de greffage de 'anhydride maléique, | : décomposition du peroxyde,
Il : transfert , Il : addition du monomeére, IV : transfert, V : recombinaison, VI : dismutation et VII : B-scission [46]

L'importance des quantités introduites d’anhydride maléique et de peroxyde a été mise en évidence
par Bettini et al. [47]. Bien qu’elles dépendent I'une de l'autre, une concentration plus élevée en
peroxyde a tendance a augmenter la quantité d’AM greffé et diminuer la viscosité du PP car la B-
scission est favorisée. Lorsque la concentration en anhydride augmente, le nombre d’unités greffées
est également plus élevé. Le taux de greffage passe toutefois par un maximum qui dépend des
parameétres procédé (vitesse de rotations des vis, temps de réaction). De plus, I'effet de la
concentration en anhydride sur la dégradation dépend fortement de la concentration en peroxyde.

Par ailleurs, il est délicat d’établir I'influence de la vitesse de rotation et du temps de réaction sur le
greffage car ces parameétres dépendent des concentrations initiales en peroxyde et en anhydride
maléique [48]. Malgré cela, une augmentation de la vitesse de rotation des vis permet d’améliorer le
mélange, la dispersion de I'anhydride maléique et la formation de macroradicaux. Elle entraine par
contre une élévation de température favorisant la sublimation de I'lanhydride maléique et donc une
diminution de sa concentration dans le milieu réactif.

Machado et al. [49] se sont intéressés au greffage de I'anhydride maléique sur différentes
polyoléfines. lls ont utilisé une extrudeuse bi-vis modifiée pour prélever des échantillons a différents
emplacements le long du fourreau. L’évolution du taux de greffage est alors déterminée en fonction
de la position dans I'extrudeuse (Figure 14). Elle dépend peu de la nature du polymeére et augmente
rapidement dans la premiere zone de malaxage. Il y a ensuite peu d’évolution, méme en présence
d’autres éléments malaxeurs. Par ailleurs, le taux de greffage obtenu avec un PE est plus élevé
gu’avec un PP. Dans le cas d’un copolymeére PE-PP, il diminue avec la proportion de propyléne si elle
est supérieure a 50% massique [46]. Contrairement a la scission des chaines de PP, la réaction
secondaire avec le PE est la réticulation.
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Figure 14 Evolution du taux de greffage d’anhydride maléique en fonction de la position dans I'extrudeuse et de la
polyoléfine [49]

La compréhension du mécanisme de greffage de I'anhydride maléique sur le PP reste ambigué
malgré les nombreuses études relatives au PP-g-AM et |'existence d’un grand nombre de polymeéres
commerciaux. En effet, les structures proposées sont déduites des propositions de mécanismes
réactionnels plutdt que de I'analyse des produits greffés. Ces derniers sont généralement difficiles a
caractériser a cause du faible taux de greffage [50].

La réaction de greffage a lieu simultanément au phénomeéne de B-scission et dépend fortement des
conditions de mise en ceuvre (concentrations en réactifs, débits, température...). Du fait de
I'influence de nombreux facteurs, la compréhension du mécanisme de greffage de I'anhydride
maléique reste ambigué. Plusieurs mécanismes ont été proposés dans la littérature pour la réaction
de greffage de I'anhydride maléique sur le polypropyléne [47, 50-52].

Bien que la réaction de greffage ne soit pas connue avec précision, certaines informations sur la
position de I’AM peuvent étre envisagées. Les structures des PP-g-AM obtenus par un processus
radicalaire sont présentées sur la Figure 15. En réalité, le greffon n’est plus I'anhydride maléique
mais I'anhydride succinique car il perd la double liaison sur son cycle. La premiere étape d’amorcage
correspond a la formation de macroradicaux par abstraction d’atomes d’hydrogéne sur les carbones
tertiaires des chaines de PP. Si le greffage intervient avant la B-scission, I’AM est plutot greffé sur la
chaine de PP au niveau d’un carbone tertiaire. Sinon la chaine de PP est coupée par -scission et il se
forme un autre radical et un alcéne. L’anhydride maléique est alors préférentiellement greffé en bout
de chaine. La B-scission étant un processus rapide, I’AM réagit aprés si sa concentration initiale est
plutét faible [47]. En bout ou en milieu de chaine, les macroradicaux contenant I’AM peuvent se
recombiner avec un autre radical, du plus simple avec un proton a une portion de chaine de

polypropyléne.

S’il 'y a pas de réaction de recombinaison, 'AM peut se greffer sous forme d’oligoméres par
homopolymérisation. La présence d’oligoméres d’anhydride maléique greffés au PP est sujette a
débat. De Roover et al. [52] ont montré via spectroscopie infrarouge a transformée de Fourier (IRTF)
que le greffage se fait essentiellement en bout de chaine sous forme d’unité simple ou bien
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d’oligomeéres d’anhydride maléique. Au contraire, Heinen et al. [51] ont montré par spectroscope de
résonance magnétique du carbone (RMN 3C) que I’AM est majoritairement greffé sur les carbones
tertiaires répartis le long des chaines de PP et que les oligomeéres d’AM ne sont observés qu’avec le
PE et non le PP.

Deux types d’analyses ont été majoritairement utilisées pour déterminer le taux d’anhydride
maléique greffé, la spectroscopie IRTF et le dosage chimique [45, 52-55]. Le greffage sur le
polypropyléne est généralement limité a des taux compris entre 0,1 et 2 % massique [46—48]. Il a
toutefois été montré que l'utilisation d’agent bromé permet d’augmenter ce taux a 2,5-3 % tout en
limitant la dégradation du polypropyléne [56]. En effet, le mécanisme proposé décrit la réaction du
composé bromé sur les macroradicaux avant que la B-scission n’ait lieu. Ce phénoméne étant
réversible, le greffage peut ensuite se faire sur le PP. La proportion de radicaux dans le milieu réactif
est plus faible, ce qui permet d’éviter la dégradation du PP et la formation d’oligoméres d’anhydride
maléique. Par contre, un PP initialement isotactique ne I'est plus aprés greffage. La cristallinité
diminue de facon significative et affecte donc les propriétés mécaniques du produit obtenu.
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Figure 15 Réactions possibles lors du greffage de ’lanhydride maléique sur le polypropyléne [57]
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3.2 Voies d’optimisation du greffage sur le PP

Le controéle de la structure du PP greffé est essentiel pour garantir de bonnes propriétés du polymeére
modifié. L'optimisation des concentrations en réactifs et des conditions procédé sont insuffisantes
pour limiter la B-scission du polypropyléne et atteindre un taux de greffage élevé. Une des voies
explorées est I'utilisation de co-agents de greffage ou d’autres additifs ajoutés au milieu réactionnel.
Le styréne est I'un des plus efficace dans le cas du greffage sur le PP [58, 59]. Il peut former un
complexe a transfert de charges (CTC) avec I'anhydride maléique, ce qui permet de limiter la
dégradation du PP et d’améliorer le taux de greffage.

Une seconde possibilité est de privilégier la réaction de greffage sur des alcénes avec un hydrogene
allylique comme le composé insaturé obtenu lors de la B-scission [60—62]. Elle nécessite deux étapes
dont la premiere consiste a augmenter le nombre de liaisons doubles du PP a I'aide d’'un peroxyde.
Ensuite le greffage a lieu sur le PP modifié en présence d’AM, d’un acide de Lewis comme catalyseur
et de TEMPO ((2,2,6,6-tétraméthylpipéridin-1-yl)oxy) pour piéger les radicaux et éviter la
dégradation. Le PP-g-AM obtenu possede quasi exclusivement I'anhydride maléique en bout de
chaine. L’absence de peroxyde lors du greffage permet de réduire fortement la scission des chaines
de PP et de contréler la structure moléculaire du polymere final.

Zhang et al. [63] ont proposé une voie de synthése du PP-g-AM permettant de controler sa structure
tout en conservant des masses molaires élevées. lls utilisent un copolymere PP et p-
(3butenyl)toluéne (p-BT) comme intermédiaire sur lequel [I'anhydride maléique réagit
préférentiellement. De plus, les réactions secondaires sont limitées car le greffage est réalisé a basse
température (< 85°C). La chaine principale de PP n’est alors pas attaquée et dégradée par B-scission.
La formation d’oligomeéres d’AM est aussi inhibée. Ils sont parvenus a atteindre des taux de greffage
d’environ 1% massique.

Le greffage de I'anhydride maléique a I'état solide permet aussi de réduire le phénomene de B-
scission [57]. Il est réalisé sur une poudre de PP dans laquelle le monomeére (AM) et l'initiateur
(peroxyde) doivent étre absorbés et diffuser. L'avantage d’un tel procédé est d’utiliser des
températures plus basses qu’en extrusion réactive et donc de diminuer la dégradation. Le greffage
dans un broyeur a billes proposé par Qiu et al. [64] présente I'inconvénient d’étre un procédé lent et
discontinu et la réduction de la B-scission reste assez faible. Diop et Torkelson [65] ont alors proposé
le procédé de pulvérisation par cisaillement a I'état solide (Solide Stade Shear Pulverization - SSSP)
pour améliorer le greffage de I'anhydride maléique sur le PP. En remplagant aussi le peroxyde
organique par l'azobisiobutyronitrile (AIBN) comme amorceur, la dégradation du PP est réduite de
fagon significative. Pour un PP-g-AM contenant 0.5% massique d’anhydride, la diminution des masses
molaires moyenne en nombre et en masse est respectivement de 8 et de 32 % au lieu de 51 et de 71
% en extrusion réactive. Tan [66] a développé une méthode de greffage a |'état solide sans amorceur.
L'anhydride et le PP sont mélangés a I'état fondu puis irradiés aprés refroidissement par des
rayonnements y afin de générer des radicaux. Les taux de greffage atteignent environ 3% mais peu

de détails concernent la dégradation du polypropyléne.

Finalement, il est important de noter que plusieurs parametres sont a prendre en compte lors du
greffage de I'anhydride maléique sur le polypropylene. Les concentrations d’AM et de peroxyde
jouent un role primordial ainsi que I'ensemble des conditions procédé. Le contrdle de I'architecture
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du PP-g-AM est aussi difficile a cause des réactions secondaires inhérentes au processus radicalaire.
L'optimisation des parameéetres matériaux et procédé ne suffisent pas a simultanément augmenter le
taux de greffage et réduire le phénomene de B-scission. L'utilisation de réactifs additionnels et de
nouveaux procédés permettent toutefois d’améliorer le greffage de I'anhydride maléique sur le

polypropyléne.

4. Phénomenes aux interfaces polymeére/polymeére

Les trois phénomeénes principaux aux interfaces présentés dans cette partie sont I'interdiffusion, le
glissement et la réaction [2]. Dans le cas de polymeéres compatibles, I'interdiffusion des chaines a
I'interface polymére/polymeére peut avoir lieu a I'état fondu grace au mouvement Brownien. Lors de
la sollicitation d’une interface de deux matériaux incompatibles, un phénomene de glissement peut
apparaitre a cause du manque d’enchevétrements. Ce manque d’interactions entre les polyméres
diminue fortement I'adhésion a l'interface. Afin d’éviter la délamination de structures multicouches
et améliorer la cohésion de mélanges de polymeres, la compatibilisation par réaction in-situ peut
étre utilisée dans le procédé. Ce cas nous intéresse particulierement puisque c’est la réaction aux
interfaces a I'aide d’un liant qui sera utilisée en coextrusion dans notre étude.

4.1 Interdiffusion

Contrairement a la diffusion de molécules de petite taille qui peut étre décrite par la loi de Fick, le
mécanisme de diffusion entre des chaines macromoléculaires enchevétrées est plus complexe. La
plupart des études théoriques portant sur la diffusion de polyméres utilisent la théorie de la
dynamique des polymeéres enchevétrés initialement proposée par de Gennes [67] et ensuite
développée par Doi et Edwards [68]. Le modele du tube, schématisé sur la Figure 16, définit le
mouvement restreint d’'une chaine dans un tube formé par les contraintes topologiques dues aux
enchevétrements avec les chaines voisines. Une chaine donnée se déplace alors uniquement par
mouvement de reptation le long de I'axe du tube de diamétre fixe. Selon cette théorie, le
mouvement des chaines enchevétrées dépend du temps et plusieurs régimes peuvent étre définis a
partir des temps caractéristiques : T. le temps de relaxation de Rouse entre enchevétrements, 1z le
temps de relaxation de Rouse et Trp le temps de reptation. Pour t < T, il y @ uniquement les
mouvements locaux de courts segments de chaines. Pour te < t < Tz, le mouvement de segments de
chaine est limité par le diametre du tube mais est libre dans son axe. Pour Tz < t < Trep, la chaine toute
entiere peut se déplacer le long du tube. Enfin, pour t > T, la chaine peut renouveler entierement
son tube et étre dans une nouvelle conformation.
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Figure 16 Schémas (a) d’une chaine des segments des chaines voisines qui limitent sa mobilité et (b) du tube
représentant les contraintes topologiques appliquées a la chaine [69]

La diffusion aux interfaces polymére/polymére différe de celle dans les phases de chaque polymeére.
Lorsque deux polymeéres sont en contact a une température supérieure a celle de leurs transitions
vitreuses, les chaines a l'interface vont relaxer et diffuser dans le volume des matériaux par
mouvement Brownien. La diffusion a l'interface de deux phases d’un méme polymére correspond au
phénoméne d’autodiffusion. De nouveaux enchevétrements peuvent se former autour de cette
interface symétrique. Cette derniere va alors progressivement disparaitre et une interphase
d’épaisseur non nulle va se former et apporter une meilleure tenue mécanique au systeme. Wool et
O’connor [70, 71] ont proposé une modele comprenant cing étapes pour décrire le mécanisme
d’adhésion et de consolidation a linterface polymére/polymére : réarrangement de la surface,
approche, mouillage, diffusion et finalement I'obtention d’un mélange aléatoire des deux matériaux.
Ce sont donc les deux derniéres étapes qui participent au renforcement de l'interface.

Dans le cas d’un bicouche asymétrique, le phénomene correspond a la diffusion mutuelle de deux
polymeéres différents a l'interface. Les mécanismes sont également différents par rapport a un
bicouche symétrique d’un unique polymere. En effet, la cinétique de diffusion peut étre modifiée par
I’écart des coefficients de friction monomérique entre les polymeres et dépend aussi fortement du
parametre d’interaction de Flory. Le cas de la diffusion mutuelle de polymeres différents est donc
plus complexe que l'autodiffusion d’un seul type de chaines macromoléculaires. Deux théories
opposées ont été proposées pour décrire la diffusion mutuelle a partir de la théorie de Flory-Huggins
et en utilisant le formalisme d’Onsager : le modele « slow-mode » [72] et le modéle « fast-mode »
[73]. Ces deux théories correspondent respectivement aux cas ou la cinétique est dominée par la
diffusion des espéces les plus lentes ou le plus rapides.

Les techniques expérimentales utilisées dans I'étude de la diffusion des polymeéres sont trés
nombreuses, des plus classiques comme la calorimétrie différentielle a balayage (DSC) ou la
spectroscopie infrarouge a transformée de Fourier (IRTF) a d’autres moins courantes comme la
spectrométrie de masse a ionisation secondaire (SIMS), la réflectométrie des neutrons ou la diffusion
de neutrons aux petits angles [2]. Plusieurs techniques d’analyses en spectroscopie nécessitent
cependant l'utilisation d’éléments marqués ou de traceurs isotopiques qui peuvent modifier le
comportement des matériaux et ralentir le phénomene de diffusion.
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En parallele, la rhéologie a été largement utilisée dans |'optique de caractériser et quantifier la
diffusion aux interfaces polymére/polymeére. La majorité des études ont été réalisés a l'aide de
rhéometres rotationnels en géométrie plan-plan afin de suivre les variations des propriétés
rhéologiques de structures multicouches en fonction du temps a une température fixée.

Autodiffusion

Dans le cas de l'autodiffusion, Qiu et Bousmina [74] ont relié quantitativement le coefficient de
diffusion et I’évolution des propriétés rhéologiques a partir de I'intégrale de Boltzman suivant :

r(t)=] G(t-t)(t)dr (1)

Avec r(t) la valeur de la contrainte au temps t qui dépend de I'histoire des déformations
antérieures ayant eu lieu au temps t'. G(t—t') est le module de relaxation en cisaillement qui

comprend I'ensemble de I'histoire des déformations ;/(t') et qui peut étre relié au transfert de

masse ayant eu lieu auparavant. lls ont alors proposé un modele permettant de quantifier le
coefficient d’autodiffusion apparent a partir du module élastique G’ mesuré sur un bicouche
symétrique.

Par la suite, Zhang et al. [75] ont proposé d’utiliser le module dynamique complexe G* au lieu de G’
afin d’obtenir de meilleurs résultats pour le coefficient de diffusion, particulierement aux
températures élevées. Trois étapes peuvent étre distinguées dans I'évolution de coefficient apparent
d’autodiffusion D,: (i) une diminution linéaire rapide, (ii) un ralentissement et finalement (ii) un
plateau. Les valeurs élevées de D, lors des deux premieres étapes ont été majoritairement attribuées
a la contribution des mouvements de segments des chaines plutdt que de I'ensemble des chaines.

Diffusion mutuelle

Qiu et Bousmina [76] ont également développé un modele dans le cas de la diffusion mutuelle a
I'interface PMMA/poly(styréne acrylonitrile) (SAN) en se basant sur la mesure du module dynamique
complexe. Dans un bicouche, la zone ou la diffusion a lieu est limitée au niveau de I'interphase et les
propriétés viscoélastiques de cette région interfaciale doivent étre différentes de celles de chaque
phase. Zhang et al. [77] ont alors cherché a modifier le modeéle pour calculer le coefficient de

diffusion directement a partir des propriétés rhéologiques de l'interface G:t au lieu du module

global du bicouche G, :

2
O NCIE S T G < Rk
m (9q+\/§\/m)l/3 21/332/3

(1.2)
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Avec les fonctions mathématiques pet g :

0
p= L] O, s (1.3)

7 Gao  Gap

8BaGy H [ 1 1
= —+— 1.4
q xt 2t G, G, (14)

Et avec la forme développée de B est :
pNeNNo (@5 20 Y[ 25 00 5, (.5)
7% (N, Nz AN, N AT

avec G,ﬂ le module au plateau, y le paramétre d’intéraction de Flory-Huggins, N, et ¢; la
nombre d’unités répétitives et la fraction volumique du composant i (i=A,B), NS le nombre moyens
d’unités entre enchevétrements, Nb le nombre d’unités répétitives, €, la longueur du tube virtuel et

b, 1a longueur effective de liaison.

De plus, I'épaisseur de l'interphase hll,t peut étre reliée au coefficient de diffusion mutuelle selon

I’équation :

h,=2,/D,t (1.6)
L’évolution au cours du temps du module et de I'épaisseur de l'interphase d’un bicouche
asymétrigue PMMA/PVDF est visible sur la Figure 17. Une épaisseur de plusieurs dizaines de microns
a été obtenue pour l'interphase, ce qui est du méme ordre de grandeur que les résultats de la
littérature. Par ailleurs, le module de linterphase augmente rapidement puis décroit avant
d’atteindre un plateau. Les phénomeénes d’interdiffusion aux temps courts et la formation
d’enchevétrements entre les chaines proches de linterface permettent donc d’améliorer les
propriétés de I'interphase. On peut également mentionner un autre modele proposé par Zhao et
Macosko [78] permettant de déterminer le coefficient de diffusion mutuelle a partir de I'évolution de
la viscosité complexe et d’un calcul théorique basé sur la loi de Fick.
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Figure 17 Evolution de I’épaisseur et du module complexe de I'interphase en fonction du temps pour un bicouche
PMMA/PVDF a 200°C et 0,1 rad/s [77]

Les phénomenes de diffusion sont également présents dans les procédés de mise en ceuvre dont la
coextrusion. Il est nécessaire de prendre en compte la diffusion aux interfaces de structures
multicouches pour déterminer son effet sur la présence de défauts et d’instabilités. L'étude est
toutefois plus complexe qu’en statique car I'’écoulement peut fortement modifier les mécanismes de
diffusion. L’orientation des chaines sous une sollicitation en cisaillement peut par exemple influencer
la cinétique d’interdiffusion. Kim et Han [79] ont alors introduit un facteur d’orientation a; par
rapport aux études en statique en considérant que I'angle d’orientation moyen des chaines sous
cisaillement est plus élevé qu’en I'absence d’écoulement (45°) comme le montre la Figure 18. Leurs
résultats suggérent que la contrainte de cisaillement a un impact important sur la position et
I’épaisseur de I'interphase. Plus I'interface est cisaillée, plus les chaines sont orientées et I'épaisseur
de I'interphase ainsi que I’adhésion entre les couches diminuent.
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Figure 18 Schéma (a) de la coextrusion d’un bicouche A/B et (b) du profil de vitesse et de I’orientation moyenne des
chaines de polyméres a 'interface [79]
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Zhang et al. [43] ont étudié I'effet de I'’écoulement en coextrusion sur la paire de polyméres
compatibles PMMA/PVDF. Ils ont pris en compte le facteur d’orientation a; calculé a partir du module

au plateauGy,, des masses molaires en nombre M, et en masse M. et de la contrainte de

cisaillement a I'interface o,

30 (Mwi I Mo )3

Gy

S

Dans un écoulement sous cisaillement, un gradient de pression local peut se créer a l'interface de

int

cos % +tan™ /2

(1.7)

deux polymeéres présentant un contraste de viscosité. De facon similaire au phénomeéne
d’encapsulation, l'interpénétration des deux polymeéres entraine la formation d’une ondulation et
|"augmentation de I'aire de contact disponible entre les polymeéres (Figure 19). Le mélange convectif
d{ a un excés de contrainte a l'interface est alors prépondérant devant I'orientation des chaines et
permet d’accélérer la diffusion mutuelle.

A int

7 i ——
7 77 777

/

7 | 7 |z
/\\_/

Figure 19 Schéma de I'évolution de la morphologie aux interfaces de deux polymeéres présentant un contraste de
viscosité sous I'effet du cisaillement [43]

4.2 Phénomene de glissement aux interfaces

A l'interface de polyméres faiblement ou non compatibles, le glissement est un autre phénomene qui
peut apparaitre. La déviation négative de la viscosité mesurée pour des mélanges incompatibles a
été attribuée au glissement au niveau de l'interface. Ce concept a été proposé par Lin [80] et a
ensuite été développé par Bousmina et al. [81] ou ils considerent que c’est la mince interphase
formée entre les deux polymeéres qui a un effet lubrifiant a cause de sa plus faible viscosité.

L'approche théorique développée par Furukawa [82] et Brochart-Wyart et de Gennes [83] repose sur
la dynamique des chaines afin de proposer un mécanisme au niveau moléculaire du glissement
interfacial. Ils considérent deux polymeéres A et B faiblement incompatibles (1/ N << y <1) et de

mémes coefficients de friction &, longueurs de chaine N et longueurs statistiques de monomere b.
Dans ce cas, il existe alors une zone autour de l'interface constituée de boucles interpénétrées des
chaines de A et B. L'épaisseur de cette région interfaciale h, est définie par :

h, = (1.8)

Avec b la longueur statistique de monomere et x le parameétre d’interaction de Flory-Huggins.
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Cette épaisseur est plus faible que le rayon de giration Rg ocb/+/6/N . La proportion de chaines

enchevétrées h/N. est donc moindre a l'interface en comparaison a la densité d’enchevétrement
Re/N. dans chaque phase de polymeére. La viscosité autour de I'interface est alors plus faible que celle
de A et B. Cela n’entraine pas une vraie discontinuité de vitesse a l'interface comme cela a été
observé expérimentalement. Lorsqu’une contrainte de cisaillement est appliquée parallélement a
I'interface, le taux de cisaillement est discontinu a travers la zone interfaciale, comme décrit sur la
Figure 20. Cette diminution de viscosité autour de I'interface implique une viscosité apparente plus
faible pour les mélanges et les structures multicouches par rapport aux polymeres seuls.

entangled bulk A

>

entangled bulk B

Figure 20 Zone a I'interface de polymeéres faiblement incompatibles [10]

Globalement, I'origine du phénomene de glissement correspond a un manque d’enchevétrements
entre les polymeres. Le glissement aux interfaces est fortement lié a la contrainte de cisaillement et
apparait au-dela d’'une valeur critique. Il dépend aussi du degré de compatibilité des matériaux en
fonction de leurs parametres d’interaction thermodynamique. Puisque le glissement aux interfaces
influence directement I'adhésion et la morphologie des mélanges et des multicouches, on cherche
souvent a I"éliminer. La voie principale est la compatibilisation des polymeéres lors de leur mise en
ceuvre. La formation de copolymeres diblocs ou greffés aux interfaces et d’enchevétrements entre
les deux phases permettent par exemple de supprimer la déviation négative de viscosité dans les
mélanges [84], empécher le glissement et améliorer I'adhésion dans les structures multicouches [2].

Zhao et Macosko [10] puis Lee et al. [85] ont étudié le glissement via des mesures de viscosité
nominales en régime permanent sur des structures multicouches de polyméres incompatibles
obtenues en coextrusion. La diminution de la viscosité apparente lorsque le nombre de couches
augmente permet alors de détecter le phénomeéne de glissement (Figure 21) qui apparait au-dela
d’une contrainte de cisaillement critique. Il est plus marqué dans le cas des échantillons qui
contiennent plus de couches et donc une plus grande aire interfaciale. Outre la géométrie plan-plan
en rhéométrie, les auteurs ont utilisé une filiere plate en sortie de coextrusion équipée de deux
capteurs de pression. La perte de charge mesurée en fonction des débits permet de calculer la
vitesse de glissement. L'augmentation du nombre de couches entraine une diminution notable de la
perte de charge qui a alors été corrélée au phénomeéne de glissement.
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Figure 21 Viscosité nominale de multicouches et viscosité théoriques en fonction de la contrainte appliquée [85]

La vitesse de glissement aux interfaces peut étre déterminée a partir de I'écart de viscosité nominale

n, mesurée entre les systémes multicouches par rapport a la viscosité moyenne des polymeéres sans

glissement, Ty no-slip - L’équation proposée par Zhao et Macosko [10] est :

v, =7 (1.9)

77av,no—s|ip
Avec H I’épaisseur totale de I'échantillon, n le nombre de couches et ¥ le taux de cisaillement.

De fagon similaire, Zhang et al. [43] ont caractérisé et quantifié le glissement a linterface
PMMA/PVDF par des mesures de viscosité en régime permanent. lls ont mis en évidence I'apparition
de glissement dans un systéeme compatible a partir d’un certain taux de cisaillement critique.

lJiang et al. [86] ont aussi démontré I'existence du glissement a I'interface d’un bicouche PEHD/PS par
rhéométrie rotationnelle en géométrie plan-plan. lls ont proposé un modeéle se basant sur une
approche énergétique afin de décrire et de quantifier le glissement interfacial. Wang et al. [87] ont
étendu ce modele dans le cas de structures multicouches contenant plus de deux couches et de
mélanges. lls ont déterminé la vitesse de glissement via la viscosité en régime permanent de
différents multicouches et mélanges PP/PS en fonction de leurs morphologies. Le glissement dans les
films multicouches est plus élevé que dans les mélanges et est exacerbé par un plus grand nombre de
couches et donc d’interfaces. Le phénomeéne de glissement dans les mélanges dépend fortement de
la morphologie. Une phase dispersée avec des gouttes plus grosses et/ou un facteur de forme plus
élevé entraine un glissement plus important. Une structure co-continue présente alors un glissement
plus élevée qu’une dispersion fine de gouttelettes dans une matrice. Ainsi, les structures
multicouches sont désormais des systemes modeles pour I’étude du glissement aux interfaces.
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Komuro et al. [88] ont montré que la vitesse de glissement dans un écoulement multicouche évolue
en fonction de la contrainte de cisaillement a l'interface selon une loi puissance. De plus, ils ont
observé que le glissement aux interfaces apparait a des contraintes de cisaillement plus faibles que le
glissement a la paroi. Les mémes auteurs [89] ont modifié la méthode de Mooney [90],
habituellement utilisée pour caractériser le glissement a la paroi, afin d’estimer la vitesse de
glissement aux interfaces polymeére/polymeére. Cette étude porte sur un écoulement de deux
polymeéres dans un capillaire. Puisque la vitesse de glissement présente la méme dépendance a la
contrainte interfaciale en loi puissance, les auteurs suggerent que la vitesse de glissement ne dépend
pas de la géométrie de I'’écoulement.

D’autres techniques ont été utilisées pour caractériser et visualiser directement le glissement aux
interfaces. On peut citer par exemple la microscopie confocale [91], la microscopie stroboscopique
[92] ou la vélocimétrie par images de particules [93]. Bien que simples a mettre en ceuvre, la
limitation de ces méthodes optiques est toutefois la transparence nécessaire des matériaux afin de
réaliser les observations. En parallele a la vélocimétrie, Zartman et Wang [93] ont étudié le
glissement aux interfaces a partir des expériences de démarrage en cisaillement sur des couples de
polymeéres modeéles. lls ont pu observer deux types de glissement aux interfaces selon le degré de
compatibilité des polymeéres. Le couple incompatible présente un glissement interfacial lors de la
sollicitation en cisaillement tandis que le glissement apparait apres avoir stoppé le cisaillement dans
le cas du couple partiellement compatible. Leurs résultats suggerent que la densité
d’enchevétrements est plus faible au niveau de l'interface/interphase par rapport aux deux phases
principales. L'interphase céde donc lorsque la contrainte est suffisamment élevée.

4.3 Réaction aux interfaces

Les films multicouches et les mélanges de polyméres associent généralement des polymeéres
incompatibles. Ils peuvent étre compatibilisés a I'aide d’'un copolymére. La compatibilisation peut
étre physique par incorporation d’'un copolymere dibloc a l'interface, ou chaque bloc est miscible
avec une des deux phases. La voie chimique est également possible par réaction in-situ et formation
du copolymeére directement a l'interface polymére/polymére. La comptabilisation chimique est
également utilisée en extrusion réactive et en coextrusion ou le liant peut réagir avec une ou deux
couches avec lesquelles il est en contact. Bien que la réaction in-situ soit largement utilisée dans
I'industrie, ses mécanismes a linterface ne sont pas encore déterminés avec précision. De
nombreuses études ont été réalisées dans le but de mieux comprendre la compatibilisation. Elles se
concentrent notamment sur la cinétique de la réaction et la morphologie de I'interface en fonction
de la nature et de la structure du copolymeére formé.

4.3.1 Cinétique

La cinétique de réaction entre deux polymeres a été largement décrite dans la littérature a la fois de
facon théorique et expérimentale. D’un point de vue théorique, les travaux de Fredrickson et al. [94,
95] et O’Shaughnessy [96] décrivent la cinétique de réaction entre deux polymeres incompatibles.
D’autres études récentes de simulations numériques ont également été réalisées par la méthode de
Monte-Carlo [97, 98], par dynamique moléculaire [99] ou avec la simulation mésoscopqgiue de
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particules dissipatives [100—102]. Ces études permettent de séparer la cinétique de réaction de

couplage aux interfaces polymére/polymére A/B en trois grandes étapes (Figure 22) :

Le premier régime est controlé par la vitesse de réaction (reaction-controlled reaction). La

densité de chaines réactives a I'interface reste proche de celle dans chaque polymére Ny et

n;" car I'épuisement des réactifs et la saturation de l'interface restent négligeables. La

densité de copolymeére o(t) évolue linéairement au cours du temps avec une pente Ko,
décrivant alors une cinétique du 2" ordre :

o(t) o« Konyngt (1.10)

Le deuxieme régime est controlé par la diffusion des espéces réactives jusqu’a l'interface
(diffusion-controlled reaction). En effet, la réaction est ralentie car il n’y a pas suffisamment
de chaines réactives disponibles a I'interface. L’augmentation de la densité de copolymeres a
I'interface dépend de la diffusion des espéces réactives A les plus diluées. Elle est
indépendante de la cinétique de réaction Ko. Considérant le coefficient de diffusion Do d’'une
chaine réactive, la réaction est alors décrite par une cinétique du 1°" ordre :

o(t) o %n;’;’(Dot)”2 (111)

Le dernier régime correspond a la saturation de l'interface pour des temps supérieurs au
temps caractéristique T4 nécessaire a la formation de la couche interfaciale de copolymeéres
(i.ie. une interphase). La densité de copolymeéres atteint alors une valeur critique o* a partir
de laquelle une barriéere de potentielle chimique (>>k,T) se forme pour les chaines réactives
aux abords de l'interface. La réaction ralentit alors fortement a cause de cette barriére de
potentiel résultant de la forte densité de copolymeres formés :

. Nl/Zt
t In?| —— .12
oft)<o Lln N} (142
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Figure 22 Evolution de la densité de copolymeéres formés a I'interface en fonction du temps [95]

D’un point de vue expérimental, la cinétique d’une telle réaction est en fait bien plus complexe.
L'architecture des copolymeéres et la réactivité des différents groupements chimiques influencent
fortement la cinétique. De nombreuses réactions entre un PS greffé en bout de chaine avec une
amine (PS-NH;) et un PMMA greffé anhydride maléique (PMMA-AM) ont été décrites par une
cinétique du 2" ordre, ainsi que pour le couple PS greffé acide carboxylique (PS-COOH)/PMMA greffé
méthacrylate de glycidyle (PMMA-GMA) [103-107]. Inoue et al. [108, 109] ont déterminé une
cinétique de pseudo-premier ordre pour le couplage du polysulfone (PSU) avec un polyamide
amorphe. Ces cinétiques sont considérées comme controlées par la réaction. Au contraire, une
cinétique controlée par la diffusion est observée par Harton et al. [110] dans le cas d’un PS greffé en
bout de chaine par un hydroxyle et un copolymere statistique de méthacrylate de méthyle et de
chlorure de méthacryloyle P(MMA-co-MAC).

Les cinétiques de réaction aux interfaces polymére/polymére peuvent étre déterminées via I'étude
rhéologique de ces systemes [111-116]. L’évolution des propriétés rhéologiques au cours du temps
témoignent de la contribution des copolymeéres formés et de la compétition entre les phénomeénes
de diffusion et de réaction. Lamnawar et al. [116] ont effectué une étude rhéologique couplée a des
techniques spectroscopiques (RMN et IRTF) pour un PA6 et un PE-GMA. Comme le montre la Figure
23, la viscosité complexe du bicouche réactif est plus élevée que celle du bicouche non-réactif
PE/PA6 et augmente au cours du temps. L’évolution de I'épaisseur de I'interphase formée peut alors
étre déduite de celle des propriétés. De plus, la réaction de réticulation des groupements GMA avec
les acides carboxyliques a I'interface est décrite par une cinétique du premier ordre.
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Figure 23 Evolution de la viscosité complexe d’un bicouche PE/PA6 non réactif (NRS) et d’un bicouche PE-GMA/PA6
réactif a 240°C

Par ailleurs, Orr et al. [117] ont comparé la réactivité de plusieurs couples de polymeres
monofonctionnels car greffés uniquement en bout de chaine. Les conversions obtenues a I'état
fondu apres 2 min de mélange a 180°C sont rassemblées dans le Tableau 1. La dispersion des valeurs
est trés large selon les polyméres en contact. Il apparait donc clairement que la cinétique de
formation des copolymeéres dépend fortement de la réactivité des groupements réactifs de chaque
polymére. Ce sont surtout les réactions entre les amines et les anhydrides qui ont une conversion
élevée. Les couples pour lesquels la conversion mesurée est nulle (acide carboxylique/amine,
hydroxyle/amine, hydroxyle/anhydride) présentent une réactivité plus faible. Cependant, la réaction
entre ces groupements est possible car la cinétique est aussi influencée par la mobilité des chaines
réactives ainsi que par le nombre de groupements réactifs disponibles.

Polymer Group Polymer Group Conversion at 2 min (%) k* (kg/(mol min)

Polystyrene

PS-COOH-1 Carboxylic acid PS—NH,-1 Aliphatic amine 0 -
PS-OH Hydroxyl PS—-COOH-2 Carboxylic acid 0 -
PS-OH Hydroxyl PS—An-3 Cyclic anhydride 0 -
PS—-ArNH, Aromatic amine PS—-EPX-2 Aliphatic epoxy 0.6 0.17
PS—-ArNH, Aromatic amine PS—-EPX-1 GMA epoxy 0.7 0.15
PS—NH,-2 Aliphatic amine PS-EPX-2 Aliphatic epoxy 1.1 0.28
PS-NH,-2 Aliphatic amine PS-EPX-1 GMA epoxy 1.8 0.34
PS-COOH-3 Carboxylic acid PS-0X Oxazoline 2.1 0.92
PS-COOH-1 Carboxylic acid PS—EPX-1 GMA epoxy 9.0 2.1
PS—ArNH, Aromatic amine PS—An-1 Cyclic anhydride 12.5 3.3
PS—-NH,-1 Aliphatic amine PS—An-1 Cyclic anhydride 99

PS—-NH,-2 Aliphatic amine PS—An-2 Cyclic anhydride 99 ~ 1400
PS—-NH,-3 Aliphatic amine PS—An-5 Cyclic anhydride =95

Polymethylmethacrylate

PMMA-ArNH, Aromatic amine PMMA-An Cyclic anhydride 52 1.9

PMMA-NH; Aliphatic amine PMMA-An Cyclic anhydride 40 -

* These second-order rate constants are based on short time conversion typically 0—5 min but in some cases just the first conversion data point. They are
primarily for comparison purposes.

Tableau 1 Comparaison des conversions obtenue aprés 2 min de mélange a 180°C pour différentes paires réactives de
polyméres [117]
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Influence de la structure moléculaire des polymeres

La cinétique de réaction de couplage entre deux polymeéres dépend de différents parametres dont la
longueur de leurs chaines. Schulze et al. [104] et Yin et al. [105] ont fait varier la longueur des chaines
de copolymeéres diblocs PS-NH,/PMMA-AM. L’excés de copolymeére formé a I'interface en fonction du
temps de réaction est représenté sur la Figure 24. Plus les chaines sont longues, plus la réaction est
ralentie t6t et plus la conversion sera faible.
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Figure 24 Evolution de I’excés de copolymeére a I'interface en fonction du temps pour différentes longueurs de chaines de
dPS-NH; (M, = 22, 37 ou 92 x103 g/mol) [104]

De plus, il a été démontré dans la littérature que I'architecture du copolymeére influence la cinétique
de couplage entre deux polymeres. Les différentes structures de copolymeres diblocs ou triblocs
étudiées par Oyama et al. [109] sont schématisées sur la Figure 25. Si la taille du copolymére est plus
importante, la densité de copolyméres a linterface et la réactivité sont plus faibles. L'ordre
décroissant de réactivité avec le polyamide amorphe est le suivant : anhydride phtalique (PAH) >
anhydride maléique (MAH) > époxy (EP) > triazine (TRI). Il correspond bien a I'ordre croissant de la
géne stérique de chaque copolymére formé. Les études de copolymeres diblocs et greffés (Y) ont
montré que I'espece réactive en milieu de chaine est moins réactive que celle en bout de chaine car
sa mobilité est plus faible a cause de la géne stérique [106, 118].
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Figure 25 Différentes architectures de greffage en fonction du polymére utilisé [109]
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Influence de I’écoulement

Enfin, le cisaillement et I'’élongation apportés lors de la mise en ceuvre des matériaux par extrusion
réactive ou en coextrusion permettent d’accélérer la réaction de couplage. Plusieurs travaux du
groupe de Macosko ont montré l'influence de I’écoulement sur la réaction de formation des
copolymeres. Par rapport a un recuit statique, la réaction peut étre jusqu’a 1700 fois plus rapide lors
d’un mélange [104, 106] et plus de 1000 fois en coextrusion [107] pour la paire PS-NH,/PMMA-AM.
L’étude d’un film coextrudé de 640 couches a montré que la convection permet d’augmenter la
concentration en espéces réactives a I'interface alors qu’en condition statique, les fonctions réactives
doivent diffuser jusqu’a l'interface pour pouvoir réagir. L'effet de la déformation élongationnelle
semble plus important que le cisaillement car la formation du copolymeére est uniforme sur
I’ensemble du film alors que le cisaillement ne I'est pas (il est plus élevé pour les couches proches des
parois qu’au centre de I'écoulement). Une seconde étude a mis en évidence une réaction plus rapide
sous |'écoulement en coextrusion d’un polyuréthane et d’un polyéthyleéne (fonctionnalisé avec
I"anhydride maléique, un hydroxyle ou une amine secondaire) [119]. L’élongation permet de forcer
les espéces réactives a atteindre I'interface et donc d’accélérer la réaction. En particulier, Song et al.
[120] ont examiné I'effet de la compression dans la filiere en utilisant une filiére classique et une
seconde dans laquelle I'épaisseur de I'’écoulement reste constante. La Figure 26 compare la densité
de copolymeéres aux interfaces en fonction du temps de réaction dans le cas de la coextrusion et de la
lamination sans écoulement. La densité de copolyméres maximale est trés proche avec la
compression dans la filiere de coextrusion et avec la lamination a 230°C. Par contre, la réaction est
plus de 1000 fois plus rapide en coextrusion. De plus, la densité de copolymeres est tres faible pour
la coextrusion avec la filiere sans compression. La compression et I’élongation de I'écoulement ont
donc bien un réle primordial dans I'accélération de la réaction aux interfaces.
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Figure 26 Densité de copolymeéres en fonction du temps de réaction entre un PE-AM et un PA6 formés lors de (triangle
bleu) la coextrusion avec la filiere classique a 230°C, (triangle inversé rose) la coextrusion avec la filiere sans compression
a 230°C, (rond rouge) la lamination a 170°C et (carré noir) la lamination a 230°C [120]
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4.3.2 Morphologie aux interfaces polymeére/polymére

L'architecture des copolymeéres aux interfaces dépend de la position des espéces réactives sur les
chaines de polymeres. Deux polymeres fonctionnalisés en bout de chaine donneront un copolymere
dibloc. Si 'une des fonctions réactives n’est pas située en bout de chaine mais au cceur de la chaine,
le copolymere obtenu ne sera pas un dibloc mais un copolymere greffé en «Y». La chaine
fonctionnalisée en bout de chaine constitue une branche basse du Y et I'autre chaine les deux autres
branches. Si les deux polymeéres ont une ou plusieurs fonctionnalités réparties sur leurs chaines,
I'architecture de greffage obtenue est plus complexe. La plupart des études existantes dans la
littérature concernent les copolymeéres diblocs ou greffés en Y. L'influence de I'architecture du
greffage pour les différents types de copolyméres est présentée ci-dessous.

Copolymeres diblocs

Les travaux de Macosko et de son équipe ont montré |'apparition de courbures a l'interface de films
bicouches lors de la formation de copolyméres diblocs [104, 121, 122]. Aprés réaction entre une
amine (NH;) et un anhydride maléique (AM) et la formation de diblocs jusqu’a saturation, l'interface
se courbe sous l'effet des fluctuations thermiques et l'aire interfaciale augmente. De nouveaux
copolymeéres peuvent alors se former, ce qui stabilise I'interface ondulée. Ce phénomene est favorisé
si les chaines réactives sont assez courtes. C'est cohérent avec la cinétique car les chaines de plus
petite taille diffusent plus facilement jusqu’a linterface et réagissent plus vite. La rugosité de
I'interface mesurée par AFM est alors plus élevée (jusqu’a quelques centaines de nm) aprés réaction.
lls ont également montré que la rugosité est plus importante a l'interface si la compatibilité des
polymeéres est plus élevée.

Kim et al. [123] et Yin et al. [105] ont également mis en évidence I'apparition de rugosité de
I'interface lors de la formation de copolymeére diblocs entre des polyméres greffés amine (NH,) et
d’autres greffés anhydride maléique (AM). Selon eux, l'interface devient instable et la rugosité
augmente car la tension interfaciale diminue au cours de la réaction. L'observation au MET de
I'interface montre la formation de microémulsions proches de l'interface aux temps longs de
réaction. Des gouttelettes de copolymere, de dimension similaire a la rugosité, se sont donc
arrachées de l'interface.

L’étude de bicouches PS-NH,/PMMA-AM pour différentes concentrations en amine a montré que la
proportion d’espéces réactives a aussi une influence sur la rugosité [124]. La concentration varie par
dilution du PS-NH2 dans une matrice de PS non réactif. Plus la concentration en PS-NH; est élevée,
plus il y a de copolymeres diblocs formés a l'interface. A partir de 30% en PS-NH,, la densité de
copolymeres a l'interface est plus importante que la densité a saturation et la rugosité a l'interface
augmente brutalement. Si la concentration est plus élevée, la quantité de copolymere augmente
mais la rugosité reste stable. L'exces de copolymeéres se détache de l'interface sous forme de
microémulsions et ne participe donc plus a la rugosité de cette derniere.

Copolymeres greffés

Jiao et al. [125] ont étudié la morphologie a I'interface réactive entre le PS-NH, et le poly(styréne-co-
anhydride maléique) (PSMA). La présence des copolymeres greffés a linterface provoque la
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diminution de la tension interfaciale. Lorsque celle-ci devient négative, la rugosité augmente afin de
retrouver une tension interfaciale positive. La transition lisse/rugueuse d’une interface est liée a une
densité de copolymére critique z.*/R; qui dépend de la longueur des chaines macromoléculaires :
plus les chaines sont courtes, plus z.*/R; est faible. Dans le cas de longues chaines, les copolyméres
greffés forment une barriere énergétique qui limite ou stoppe la réaction a l'interface et la densité
de copolymeére critique n’est alors pas atteinte. Comme pour les copolymeres diblocs, I'interface
n’est donc instable que pour des chaines de faibles ou de moyennes longueurs. Des microémulsions
sont également observées pour des temps longs de réaction (72h).

L'effet de la réaction et de la morphologie a l'interface d’un film bicouche sur ses propriétés
rhéologiques a été étudié par le groupe de Kim [111, 112]. Le suivi de la réaction entre le PS-COOH
(fonctionnalisé en bout de chaine) et le PMMA-GMA (environ 12 fonctions par chaine) est effectué
par la mesure de la viscosité complexe d’un film bicouche par rhéométrie en régime dynamique.
Trois étapes peuvent étre séparées lors de I'évolution de la viscosité au cours du temps (Figure 27).
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Figure 27 Evolution de la viscosité et de la morphologie a I'interface en fonction du temps de réaction [112]

Lors de la premiére étape, la viscosité augmente puis atteint un palier. La réaction a lieu a I'interface
initialement plane ou la cinétique est controlée par la réaction. Les copolymeéres se forment jusqu’a
saturation de l'interface dont la rugosité commence a augmenter. Lors de la deuxiéme étape, il n'y a
plus d’espéces réactives proches de I'interface, il faut donc attendre la diffusion de nouvelles chaines
jusgqu’a l'interface pour que la réaction continue, c’est I'étape 3. Les copolyméres se forment de
nouveau et cet exces de copolymeére se détache de l'interface, donnant des micelles et des
microémulsions pour les temps longs de réaction. Les micelles sont présentes uniquement dans la
phase de PMMA car le copolymere avec la double branche du Y a I'extérieur de la micelle est la
forme la plus stable.
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Kim et al. [118] ont également comparé les morphologies obtenues avec différentes architectures de
greffage. Le PS-GMA (fonction de bout de chaine) réagit avec le PMMA-COOH fonctionnalisé en bout
de chaine, au 1/3 de la chaine ou au milieu de la chaine. La quantité de copolyméres formés au bout
de 32h pour le polymére fonctionnalisé en bout de chaine est deux fois plus élevée qu’avec le
polymeére fonctionnalisé au tiers de la chaine et quatre fois plus qu’avec celui fonctionnalisé en
milieu de chaine. Un copolymere greffé occupe une aire plus importante qu’un copolymeére dibloc, la
géne stérique limite donc la formation d’un plus grand nombre de copolymeéres greffés a I'interface.
Par contre, I'évolution de la rugosité est inversée : c’est le copolymeére obtenu avec la fonction en
milieu de chaine qui donne la rugosité la plus élevée (Figure 28 et Figure 29). Les micelles sont
observées dans la phase de PMMA uniquement avec les chaines fonctionnalisées au milieu.

Figure 28 Rugosités obtenues par AFM aprés 32h de
réaction a 180°C entre le PMMA-COOH et le PS-GMA :
a) fonction en bout de chaine, rugosité de 20nm, b)
fonction au 1/3 de la chaine, rugosité de 40nm et c)
fonction au milieu de la chaine, rugosité de 80nm

Figure 29 Micrographies MET, a) fonction en bout de
chaine, 32h de réaction, b) fonction au 1/3 de la chaine,
32h de réaction et fonction en milieu de chaine, c) 25h
et d) 32h de réaction

Au vu des résultats obtenus, I'architecture du copolymeére a une influence importante sur la rugosité
et également sur la formation de micelles et de microémulsions. Les résultats pour le copolymere
dibloc sont trés différents des études présentées précédemment avec le couple PS-NH,/PMMA-AM.
Selon les auteurs, cette différence pourrait notamment s’expliquer par la réactivité plus faible du
couple époxy/acide par rapport au couple amine/anhydride.
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Par ailleurs, les travaux de Koriyama et al. [126] portent sur I'étude de l'interface réactive pour
différentes structures de greffage entre le polysulfone (PSU) et le polyamide (PA) amorphe. La
caractérisation de I'interface par ellipsométrie a montré une épaisseur plus importante dans le cas de
copolymeres greffés entre le PSU-MAH ou le PSU-COOH avec le PA par rapport aux diblocs entre le
PSU-PAH et le PA. Bien que I'épaisseur soit plus faible pour les diblocs, la ténacité mesurée par essai
ADCB (Asymmetric Double Cantilever Beam) est plus importante. De plus, la rupture est cohésive.
Pour les copolymeres greffés, la surface est lisse apres |'essai et I'adhésion entre les deux polymeéres
est donc plus faible. Leur hypothése est que les micelles et les microémulsions forment une zone plus
large autour de l'interface mais ne participent pas a I'adhésion. Malheureusement, les observations
au MET ne permettent pas de les visualiser directement.

D’apres la littérature, la réaction entre deux polymeéres dont au moins I'un des deux possede
plusieurs fonctionnalités par chaine doit théoriquement pouvoir donner plusieurs copolymeres avec
la méme chaine. Pourtant, le nombre de greffons obtenus sur une méme chaine est souvent assez
faible. Le mélange par extrusion réactive d’un PS-COOH et d’'un PMMA contenant environ 35
fonctions GMA (méthacrylate de glycidyle) donne un seul PS greffé par chaine de PMMA [103]. De
facon similaire, dans un bicouche, seulement une a deux chaines de PS-COOH ont été greffées sur le
PMMA-GMA contenant 12 fonctions par chaine en moyenne [111]. Un autre mélange de PS-COOH
monofonctionnel et de PMMA-GMA avec 17 fonctions par chaine environ a été étudié par Jeon et al.
[127]. lls ont déterminé par chromatographie d’exclusion stérique (CES) qu’en moyenne une seule
chaine de PS-COOH était greffée sur le PMMA-GMA. Les chaines déja greffées constituent une géne
stérique et empéchent le greffage d’autres chaines de PS-COOH. Une faible proportion de chaines
(5% environ) contient pourtant 4 chaines de PS greffées. Lors de I'extrusion du mélange, la phase
dispersée (PS) peut étre fortement étirée dans certaines zones et I'aire interfaciale entre les deux
polyméres augmente. Les chaines de PMMA étant étirées dans ces zones, la géne stérique diminue
et plusieurs chaines de PS-COOH peuvent alors s’y greffer.

Les cas cités précédemment concernent essentiellement la réaction entre les groupements COOH et
époxy. Or la réactivité entre ces deux groupements est faible, notamment par rapport a la réaction
amine/anhydride par exemple [128]. La taille des groupements réactifs doit également avoir une
influence importante si la géne stérique forme la principale barriere au greffage de plusieurs chaines.
La compatibilité des polymeéres est un parameétre favorisant le greffage car le contact est plus intime
entre les matériaux. En effet, la coextrusion de deux polyéthylénes contenant respectivement 8%
massique de GMA et 4% d’AM donne une structure réticulée (Figure 30) [129]. Plusieurs
fonctionnalités par chaine réagissent donc entre elles.
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Figure 30 Schéma de I'interphase réticulée formée entre un PE-GMA et un PE-MA dans un procédé de coextrusion [129]
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Jannerfeldt et al. [130] se sont intéressés a la compatibilisation du couple PP/PA6 a I'aide de deux
compatibilisants différents. Le premier est un polypropylene greffé anhydride maléique PP-g-AM
tandis que le second est un polymeére hyperbranché. Ce dernier est un dendrimere de polyester
contenant une trentaine de groupements époxy sur lesquels des chaines de PP-g-AM sont pré-
greffées. Le polymére obtenu a alors une structure branchée et une fonctionnalité plus importante
que le PP-g-AM simple. En contact avec le PA6, une différence de morphologie apparait aux
interfaces selon le compatibilisant ajouté dans la phase de PP (Figure 31). Apres 10 min de réaction a
225°C, la rugosité d’interface est plus importante pour le polymére hyperbranché. Dans une
précédente étude [131], ils ont montré que la diminution de tension interfaciale avec le dendrimere
était plus prononcée qu’avec le PP-g-AM seul. Le développement d’une rugosité importante avec le
compatibilisant hyperbranché peut donc étre relié a la fois a sa structure plus complexe et son effet
plus marqué pour diminuer la tension interfaciale entre le PP et le PA6.

50 nm

Figure 31 Morphologies MET a l'interface de bicouches PP/PA6 aprés 10 min a 225°C en fonction du compatibilisant : (a)
PP-g-AM et (b) polymére hyperbranché pré-greffé avec le PP-g-AM [130]

La fonctionnalité des polymeres et I’architecture du copolymere formé influencent donc Ia
morphologie de I'interface. Un exces de copolymeéres a 'interface entraine une rugosité importante
de l'interface et la formation de micelles et de microémulsions. Ce phénomene est observé a la fois
pour des copolymeres diblocs et des copolymeres greffés. Il est favorisé par des longueurs de chaines
faibles ou moyennes. Les copolymeéres de plus grande dimension donnent une géne stérique et une
rugosité plus grandes pour une densité de copolymeére a l'interface plus faible. Il faut toutefois noter
gue la morphologie dépend fortement de la concentration en espéeces réactives et de la réactivité
des groupements chimiques mis en jeu.
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5. Rhéologie aux interfaces

L'étude du comportement rhéologique des polymeres fondus et I'existence de corrélations avec leurs
structures fournissent un outil précieux et incontournable pour I'optimisation de la mise en forme
des polymeéres. Durant ces dernieres années, il a été montré que les propriétés rhéologiques des
polymeres (seuls ou combinés) en viscoélasticité linéaire et non linéaire peuvent étre corrélées
parfaitement a leurs structures et/ou a leurs morphologies.

Dans le cas de systemes multiphasiques (mélanges et structures multicouches), la présence d’une
interphase et la formation de possibles copolymeéres entre les différents polyméres peuvent modifier
leur rhéologie. Le concept et les résultats fondamentaux en viscoélasticité linéaire (VEL) reposent sur
des comportements liés a des déformations infinitésimales. L’étude rhéologique en VEL a comme
objectif principal d’établir les relations structure/propriétés des polymeéres. Cependant, la
déformation des polymeres thermoplastiques lors de leur mise en forme est de toute évidence
macroscopique et de grande amplitude. Etant donné la viscoélasticité des polymeéres, on génére un
ensemble de manifestations difficilement interprétables dans le cadre restreint de la viscoélasticité
linéaire. Les expériences de relaxation aprés une déformation et de démarrage en cisaillement et en
élongation sont les principales techniques utilisées ces derniéres années pour affirmer/infirmer
certains nouveaux concepts d’enchevétrement/désenchevétrement des polyméres en viscoélasticité
non linéaire. Ces études ont également suscité I'intérét de la communauté scientifique pour étudier
les phénomenes aux interfaces dans le cas des mélanges et des structures multicouches.

Parmi les nombreuses expériences rhéologiques existantes, I'étude de la relaxation de contrainte
aprées un saut de déformation en cisaillement a particulierement été utilisée dans le but de sonder les
propriétés aux interfaces. Cette section présente pour ce type d’essais les principes théoriques et
expérimentaux majeurs et les études portant sur les mélanges et les multicouches compatibilisés ou
non. La deuxiéme partie se concentre sur la rhéologie en régime transitoire en élongation uniaxiale.
Elle apporte des informations complémentaires aux mesures réalisées en cisaillement et présente un
intérét significatif dans un certain nombre de procédés industriels faisant intervenir un étirage
important comme le filage, I'extrusion gonflage ou I’extrusion soufflage.

5.1 Expériences de relaxation de contrainte

Les expériences de relaxation de contrainte en cisaillement sont I'un des essais les plus
fondamentaux pour connaitre le comportement viscoélastique d’'un polymere. Aprés un saut de

déformation d’amplitude]/o , ’évolution de la contrainte de cisaillement O'(t,]/O) est mesurée tout

en conservant la déformation constante. Le module de relaxation G(t,yo)est alors défini par le

rapport de la contrainte sur la déformation imposée :

G(t,7) :M (1.13)

Yo

54

Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0100/these.pdf
© [A. Bondon], [2015], INSA Lyon, tous droits réservés



Chapitre 1 : Etat de I'art

En réalité, il n’est pas possible d'imposer instantanément un saut de déformation a I’échantillon a
cause de l'inertie propre au rhéometre et aux polymeres [132]. Il faut donc un temps donné At pour
permettre d’atteindre la valeur de déformation voulue. Lorsque le moteur de I'appareil doit imposer
une déformation trés rapidement, la valeur de cette derniére va augmenter puis passer par un
maximum avant de diminuer a la valeur de consigne (Figure 32). Le saut de déformation est en fait

une rampe a un taux de cisaillement ¥ qui n’est pas infini mais égal au rapport 7, [ At . Les études

concernant les expériences de relaxation en cisaillement ont permis d’établir le critere selon lequel
les résultats obtenus apres un temps t > 10At représentent le vrai comportement du matériau [133—
135]. Toutefois, I'étape en amont du démarrage présente un intérét pour comprendre la non-
linéarité des polymeéres [136].

A
Yo . ldeal step function
Stf’ln/ Actual strain history
> /\g o
Time
a(t)
' Ramp approximation y = yAl
m—gy
Time
Time

Figure 32 Schéma de I’évolution de la contrainte et de la déformation dans le cas d’un saut de déformation idéal et
I’évolution réelle de la déformation avec le temps [135]

Dans le cas des faibles déformations appartenant au régime linéaire, le module de relaxation

G(t,yo) est indépendant de la déformation imposée et peut alors étre réduit au module linéaire de
relaxation G(t). Au-dela d’une valeur de déformation critique dans le régime non-linéaire, le

module G(t,yo)diminue lorsque I'amplitude de déformation augmente (Figure 33). Aux temps

suffisamment longs, il est toutefois possible de superposer les courbes des modules de relaxation en
les décalant verticalement. C'est le principe de séparation temps-déformation car le module

G(t,yo)peut étre séparé en deux fonctions respectivement dépendantes du temps et de la

déformation :
G(t,7,)=G(t)h(r,) (1.14)

Avec h()/o) la fonction d’amortissement, comprise entre 0 et 1, représentant I'intensité de la non-

linéarité.
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Figure 33 Module de relaxation de contrainte d’'un PMMA a 200°C en fonction de amplitude de déformation appliquée
[132]

Concept de la non-linéarité

Le comportement des polymeéres dans le domaine non-linéaire est aujourd’hui un sujet de discussion
actif pour lequel plusieurs théories ont été avancées. Le modele du tube de Doi-Edwards (DE) décrit
la dynamique d’une chaine primitive dont le mouvement est limité par les contraintes topologiques
des chaines voisines. La chaine primitive peut se déplacer uniquement par reptation dans I'axe d’un
tube de longueur et de diameétre caractéristiques. Dans le régime non-linéaire, pour une déformation
de grande amplitude, les chaines macromoléculaires vont étre étirées au-dela de la longueur de leurs
tubes et orientées dans le sens de I’écoulement [133]. Le modéle prévoit alors I'apparition d’une
nouvelle relaxation (« contour length relaxation ») correspondant a la rétraction des chaines dans
leurs tubes. Cette relaxation rapide entraine une diminution du module de relaxation et une fois que
la rétraction est terminée le processus de relaxation continue par reptation des chaines de fagon
similaire au régime linéaire. La fonction d’amortissement correspond alors a la proportion de la
contrainte initiale qui ne relaxe pas par rétraction.

Le travail d’Osaki [137] a été le pionnier pour classer les différentes fonctions d’amortissement en
trois catégories selon leur évolution avec la déformation. Les résultats expérimentaux sont comparés
par rapport au modéle de DE (Figure 34). La catégorie A est celle des matériaux se situant dans la
zone autour du modeéle de DE (zone hachurée), ils correspondent a des polyméres linéaires
enchevétrés possédant une distribution étroite de masses molaires et un ratio M /M, <50. La

catégorie B comprend les amortissements moindres des courbes a et b dans le cas de polymeéres avec
une distribution large de masses molaires et/ou des polymeéres branchés. Enfin, la catégorie C
rassemble les amortissements plus importants par rapport au modele de DE (courbes c et d). Le plus
souvent, une diminution trés rapide du module est visible pour les matériaux de la catégorie C, décrit
éventuellement comme un « kink ». Il a cependant été montré que ce type de comportement est
généralement lié a des erreurs expérimentales, notamment par glissement a la paroi entre le
polymeére et les plateaux du rhéomeétre [138-140].
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log h

log Y
Figure 34 Classification des fonctions d’amortissement en comparaison au modeéle de DE d’aprés Osaki [137]

Le modéle de Doi-Edwards ne réussit pas a décrire certaines observations expérimentales,
notamment en cisaillement en régime permanent [141]. L'inconvénient est la simplification du
probleme complexe de la dynamique des polyméres a I'aide du tube de diametre fixe et ou les
contraintes topologiques sont infinies et ne dépendent pas de la déformation imposée. Différents
modeles ont alors été proposés pour compléter et améliorer le modele de DE. L'un des plus
importants est le mécanisme de « Convective Constraint Release » (CCR) proposé par Marrucci et
lanniruberto [142-144]. Il permet de réduire I'effet des contraintes topologiques infiniment fortes
dues aux enchevétrements en considérant que, pour une large déformation, les chaines autour d’une
chaine primitive vont se déplacer a différentes vitesses. Il y a alors diminution des contraintes
topologiques par désenchevétrérent des chaines polyméres qui sont donc moins étirées et relaxent
plus rapidement (Figure 35). Les mémes auteurs [145, 146] ont récemment revisité leur modéle en
prenant en compte les cinétiques de changements de densité d’enchevétrements induits par
I’écoulement. L'introduction d’un facteur topologique afin de considérer la variation du diamétre du
tube permet de confirmer le phénomeéne de désenchevétrement/re-enchevétrement [136].

a) b)

Figure 35 Schéma de principe du mécanisme de CCR. Les chaines initialement enchevétrés en a) vont se désenchevétrer
sous I'effet du champ de cisaillement et relaxer pour former un enchevétrement de plus faible contrainte. Les cercles
pleins représentent les chaines impliqués dans un enchevétrement et les cercles vides les chaines qui s’enchevétreront
apreés le CCR [133]
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Des théories différentes ont été proposées comme celle développée par le groupe de Wang a
I"université d’Ohio [147-149]. Les auteurs considerent I'ensemble des chaines enchevétrées comme
un réseau dynamique dont les jonctions sont les interactions intermoléculaires locales. Selon eux, le
comportement non-linéaire est d a un déséquilibre des forces qui entraine un glissement des
chaines. Les forces impliquées sont la force intermoléculaire de maintien fimg car les chaines ne
peuvent pas passer l'une a travers 'autre, les forces de rétraction élastique fretract €t les forces
d’enchevétrements fer entre les chaines. L’ « overshoot » lors des essais de démarrage en
cisaillement a été relié aux désenchevétrements a l'inverse de |'orientation des chaines prédite par le
modele du tube [147]. Graham et al. [150] ont cependant montré que les résultats expérimentaux
obtenus par le groupe de Wang correspondent davantage au modele du tube qu’au modele gu’ils

ont développé.

Sussman et Schweizer [151, 152] ont proposé une modele microscopique pour des chaines de
polymeére rigides afin de décrire les déformations sous cisaillement dans les expériences de
démarrage et la relaxation non-linéaire de contrainte aprés un saut de déformation. Leur théorie
prend en compte un diametre de tube dépendant du temps et de la déformation et repose sur deux
phénoménes de relaxation en compétition : le mouvement par reptation et le franchissement du
tube dans le sens transverse. Ce dernier entraine une dilatation du tube et/ou sa destruction pour
des déformations assez élevées. Il y a alors une relaxation tres rapide pour un temps plus court que
le temps de reptation. Ensuite, les chaines se re-enchevétrent, le tube se reforme et la relaxation
continue par reptation aux temps longs. Des études complémentaires sont encore nécessaires afin
de mieux comprendre les phénomeénes liés au comportement des polymeres en régime non-linéaire.

Etude des mélanges et des structures multicouches

Zhang et al. [136], quant a eux, ont étudié le comportement de structures bicouches en rhéologie
non-linéaire en cisaillement et en élongation. L'interphase diffusive entre le PMMA et le PVDF céde
sous des déformations de grande amplitude (concept of interfacial failure). Cette observation a été
corrélée aux désenchevétrements des chaines et a la dilation de leurs tubes. Un modele a été
proposé en vue de sonder et quantifier le comportement de I'interphase sous des déformations de
grande amplitude. Ce travail ouvre le champ a de nombreuses discussions autour des différentes
théories proposées.

Les systemes multiphasiques sous formes de mélanges et de structures multicouches sont largement
étudiés dans la littérature. Parmi les expériences rhéologiques, la relaxation de contrainte aprés un
saut de déformation a été utilisée et sa forte sensibilité aux propriétés d’interface a été démontrée.
Dans le cas de polymeres incompatibles, Okamoto et al. [153] ont relié la morphologie de mélanges
polystyréne/polycarbonate (PS/PC) et leur processus de relaxation a différentes déformations.
L’apparition d’un plateau lors de la relaxation a été corrélée a la relaxation vers une forme sphérique
des gouttelettes initialement déformées en fibrilles. La relation entre la déformation et les évolutions
structurales de mélanges incompatibles ne sont pas toujours évidentes. En effet, une déformation
élevée entraine la formation de morphologies complexes et les courbes de relaxation de contrainte
peuvent I’étre tout autant pour des mélanges poly(1-byténe)/polydimethylsiloxane (PB/PDMS) [154].
Il a toutefois été démontré que la rétraction de la phase déformée vers une forme sphérique
correspond a au moins une étape de la relaxation des mélanges incompatibles.
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Vinckier et al. [155] ont suggéré que les essais de relaxation de contrainte permettent de sonder la
microstructure de mélanges incompatibles. Les différents processus de relaxation structurale
(rétraction, rupture, instabilités de Rayleigh) peuvent étre identifiés a partir des courbes de
relaxation. Lv et al. [156] ont déterminé la relaxation de contrainte de mélanges PS/PMMA. Par
rapport aux polymeres seuls, les mélanges présentent une relaxation rapide des polymeres suivie
une relaxation supplémentaire attribuée a la relaxation de I'interface (Figure 36).

10°
—=—PS
104 | —e— PMMA
F —a&— PS/PMMA(50/50)
—v— PS/PMMA(70/30)
© 10°F
o F
=
= 10°E
G)
10’
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Figure 36 Module de relaxation du PS, du PMMA et de leurs mélanges apreés un saut de déformation de 10% a 200°C
[156]

Selon les auteurs, le temps de relaxation dans le cas du mélange co-continu (50/50) est plus long a
cause de l'interpénétration des deux phases qui empéche la contrainte de relaxer librement a
I'interface. Afin de décrire le comportement en relaxation des mélanges incompatibles, une loi de
mélange linéaire a été utilisée en ajoutant un terme de contribution de I'interface [156—-158] :

G(t,y)=[(1-9)G, (t.7)+ 4G, (t.7) |+ G, (t.7) (1.15)

Avec ¢ la fraction volumique de la phase dispersée.

Al-ltry et al. [158] ont aussi observé que la relaxation de mélanges d’acide polylactique et de
polybutyrate (PLA/PBAT) est plus lente que celles des polymeéres seuls. Le processus de relaxation
des mélanges peut étre décrit en trois étapes : (i) une premiere relaxation rapide attribuée au PLA,
(i) une deuxiéeme étape plus lente avec I'apparition d’un plateau et qui peut étre attribuée a
I’élongation des gouttelettes et (iii) la relaxation la plus lente qui est attribuée a I'interface.

Qiu et al. ont mesuré la relaxation de bicouches PS/PS aprés différents temps de recuit [159]. Plus ce
dernier est long, plus la contrainte mesurée est élevée et plus le processus de relaxation est lent. La
rhéologie aux interfaces de multicouches coextrudés de polyuréthanes a été étudiée par Silva et al.
[160]. lls ont montré que les essais de relaxation de contrainte en cisaillement sont sensibles a la
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présence d’une interphase large et rugueuse, cette derniere entrainant un allongement du processus
de relaxation. Ils ont utilisé une loi de mélange inverse pour modéliser le module de relaxation des
multicouches sans considérer la contribution de I'interphase. Dans le cas de bicouches compatibles
PMMA/PVDF, Zhang et al. [136] ont proposé une loi en considérant I'interphase diffusive formée
entre les deux polymeéres dans le cas des déformations de grande amplitude. La formule générale
pour le module de relaxation d’'un multicouche constitué de N couches est :

1 N ¢
G(ty) izh(yo,i)eg ) (1.16)

En plus des mélanges incompatibles, I'effet de la compatibilisation a également été déterminé grace
aux expériences de relaxation. Le comportement de mélanges PS/PB avec des copolyméres styréne-
butadiéne (SBR) comme comptabilisant dépend de leur morphologie et de leur composition [161]. La
contrainte dans les mélanges compatibilisés est supérieure aux temps longs a celle du mélange non-
compatibilisé si la diminution de tension interfaciale est plus importante que la réduction de la taille
des domaines dispersés. La compatibilisation de mélanges d’un PA6 et d’un copolymeére éthyléne-
propyléne (EPM) a I'aide d’un EPM-g-AM entraine I'apparition d’une deuxieme étape de relaxation
plus lente que celle du mélange incompatible [162]. De plus, le processus de relaxation ralentit
lorsque le taux de compatibilisant augmente.

Récemment, Al-Itry et al. [158] ont mis en évidence une augmentation de la contrainte et du temps
de relaxation par ajout d’époxy multifonctionnel dans des mélanges PLA/PBAT (Figure 37). Cette
relaxation supplémentaire dépend de la concentration du compatibilisant et a été attribuée a la
contribution des copolyméres formés a l'interface. L’allongement du processus de relaxation est
corrélé a une élasticité supplémentaire a 'interface.
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Figure 37 Modules de relaxation des mélanges non-compatibilisés PLA/PBAT (80/20) et des mélanges compatibilisés
PLA/PBAT/Joncryl (80/20/1) pour différentes amplitudes de déformation
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Contrairement a la présence de copolymeéres aux interfaces, I'addition d’ionomere Na* dans un
mélange PP/EVOH a peu d’effet sur le processus de relaxation [163]. Par contre les mélanges
PP/EVOH 60/40 avec ou sans ionomere relaxent plus lentement que les deux polyméres seuls. Yee et
al. [164] ont montré que I'addition de copolymére statistique styréne/méthacrylate de méthyle P(S-
rand-MMA) dans un mélange PS/PMMA ralentit la relaxation. De facon similaire, le processus de
relaxation est plus lent pour des mélanges PMMA/PS compatibilisés avec un PS fonctionnalisé avec
I’oxazoline (PS-OX) [165]. Malgré I'absence de réaction entre le PMMA et le PS-OX, I'ajout de ce
dernier modifie fortement le comportement des mélanges (Figure 38). La relaxation lente et
'augmentation de la contrainte dans les mélanges compatibilisés ont alors été attribuées a
I"augmentation de I'élasticité a I'interface due a la présence des groupements oxazoline.
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Figure 38 Contrainte normalisée en fonction du temps pour les mélanges PMM/PS/PSOX

L'ensemble de ces travaux ont montré que les expériences de relaxation de contrainte en
cisaillement sont sensibles aux propriétés d’interfaces dans les systémes incompatibles comme dans
les systémes réactifs. Le comportement de mélanges et de multicouches dépend des phénomenes
physico-chimiques ayant lieu aux interfaces/interphases.

5.2 Rhéologie en régime transitoire en élongation uniaxiale

Malgré la relative difficulté expérimentale des essais en rhéologie élongationnelle par rapport a ceux
en cisaillement, il est aujourd’hui possible d’obtenir des mesures fiables sur les polymeres a I'état
fondu. Nous nous intéressons ici uniquement a |’élongation. Les difficultés expérimentales
inhérentes aux mesures en élongation ont été détaillées par Meisner [166] puis par Schweizer [167]
et enfin Barroso et al. [168]. Le point crucial est le transfert de la force d’élongation du support solide
a I’échantillon. L’apparition de glissement est alors une source possible d’erreurs pour leurs
géométries. De plus, il existe des effets de bord car la déformation n’est pas purement
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élongationnelle au niveau des mors ou I’échantillon est fixé. Il est important d’éviter I’écoulement du
polymeére a I'état fondu (sagging) entre les mors a cause de la gravité. Il est d’autant plus marqué
pour les matériaux de faible viscosité. L'homogénéité de la déformation est essentielle pour la
précision des mesures en élongation [169]. La préparation des échantillons doit étre effectuée avec
soin, la fiabilité des résultats dépendra de leur homogénéité car tout défaut sera exacerbé lors de
I’élongation. Malgré ces difficultés expérimentales, la rhéologie en élongation est particulierement
intéressante pour sa sensibilité marquée a la structure moléculaire des polyméres et pour la
compréhension et la modélisation du comportement rhéologique dans les procédé ou la cinématique
d’élongation est particulierement présente [170].

En élongation uniaxiale, la mesure est généralement effectuée en régime transitoire lors d’une

expérience de démarrage a vitesse de déformation de Hencky &,, constante :

dinL
T T

(1.17)

La longueur de I'échantillon augmente donc de fagon exponentielle avec le temps lorsqu’on impose
une vitesse de déformation de Hencky :

L(t)=L(0)exp(&,t) (1.18)

La valeur de viscosité élongationnelle au démarrage ng(t,éH) est alors obtenue en régime

transitoire via I'évolution de la contrainte og (t,éH)(stress growth coefficient) en fonction du

temps:

o (‘t,éH)

&y

e (46,) = (1.19)

Dans le cas de fluides newtoniens en élongation unixiale, la viscosité élongationnelle transitoire peut
étre reliée a celle obtenue en cisaillement par le ratio de Trouton :

Tt g (1.20)

Plusieurs appareillages ont été développés pour les mesures rhéologiques en élongation. On peut
citer par exemple le systeme RME (Rheometrics Melt ELongation) [171], le MTR (Mundstedt Tensile
Rheometer) [172], le FSR (Filament Stretching Rheometer) [173] ou encore le MRR (modified
Rotational Rheometer) directement obtenu par en modifiant un rhéomeétre rotationnel [174]. Par
ailleurs, une géométrie a été développée pour étre utilisée directement dans un rhéometre
conventionnel, c’est le SER (Sentmanat Extensional Rheometer) [175]. Outre les dispositifs
permettant le controle de la vitesse de déformation, Maia et al. [176] ont aussi développé un
rhéometre élongationnel a contrainte imposée. L’annexe 1 présente en détail une étude comparative
des différentes géométries existantes et ainsi que les sources d’erreurs possibles propres aux
expériences rhéologiques en régime transitoire en élongation uniaxiale.
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Comme le montre la Figure 39, le SER est constitué de deux cylindres sur lesquels on place
I’échantillon. La vitesse de déformation de Hencky peut alors étre déterminée a partir de la vitesse
de rotation de I'axe moteur et la force est calculée a partir du couple mesuré par le rhéométre.
L'effet de I'’écoulement de I'échantillon sous son propre poids a été estimé 100 fois plus faible en
position verticale dans le cas du SER par rapport a la position horizontale dans d’autres géométries
présentées précédemment (cf. Annexel). Le SER est I'appareillage utilisé dans notre étude et des
détails supplémentaires seront donnés dans le chapitre concernant la rhéologie élongationnnelle. On
peut néanmoins noter que l'avantage de l'expérience est de pouvoir valider I'amplitude de la
déformation de Hencky au moyen d’'une caméra. La visualisation de I'échantillon permet aussi de
valider que I'élongation est bien uniaxiale.

Figure 39 Schéma du SER lors d’un essai. A : cylindre maitre, B : cylindre esclave, C : paliers, D : engrenages, E : chassis,
F et G : axe, H : échantillon, | : mors.

Lors d’une expérience de démarrage en élongation uniaxiale, si la valeur de 7. (t,é) augmente au-

dessus de la courbe linéaire (dite enveloppe de linéarité), le matériau présente un phénomeéne de

« strain hardening ». A l'inverse, si 77,2 (t,é) diminue, c’est le « strain softening » de I'échantillon.

Notons ici que nous préférerons garder la terminologie anglaise dans la suite de notre étude car « un
durcissement mécanique sous déformation » traduisant le « strain hardening » perd une partie de
son sens physique. L'observation de ces phénomenes est simple mais les mécanismes physiques a
I'origine de ces manifestations rhéologiques ne sont pas aussi évidents. lls semblent toutefois
dépendre de la vitesse de déformation et de la structure moléculaire des polymeres, notamment la
distribution des masses molaires et la présence de branchements [177, 178]. L’étirage des chaines
prédit par le modele du tube a été considéré comme responsable du durcissement en élongation
[179, 180]. Récemment, Liu et al. [181] ont proposé un nouveau concept permettant d’expliquer
I'origine du « strain hardening » en élongation (Figure 40). Le désenchevétrement des chaines est
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plus difficile dans la section réduite lorsqu’on impose une vitesse de déformation de Hencky élevée.
Les auteurs attribuent alors le « strain hardening » a la condensation géométrique des chaines
enchevétrées. Quant au « strain softening », il apparait lorsque le réseau d’enchevétrements céde
sous la sollicitation en élongation. A l'inverse du « strain hardening », la concentration en
enchevétrement diminue. Les résultats de Zhang et al. [136] corroborent cette nouvelle théorie,
notamment dans le cas de systemes ayant une faible densité d’enchevétrements.

A, A=A /A

Uniaxial extensmn yleldlng

Geometrical condensation

(a) (b) (c)

Figure 40 Schéma de principe du mécanisme proposé par les équipes de Wang pour décrire I'effet d’un essai de
démarrage en élongation uniaxiale ; A et A0 sont les aires de la section initiale et pendant I’élongation, A est le ratio
d’étirage [181]

De plus en plus d’études en rhéologie élongationnelle portent sur les mélanges ou les structures
multicouches. Puisque la déformation élongationnelle se retrouve dans différents procédés de mise
en ceuvre des polymeéres, I'étude rhéologique en élongation permet d’étudier ['évolution
morphologique des mélanges et notamment la déformation de la phase dispersée de mélanges
compatibilisés ou non [182, 183].

Takahashi et al. [184] ont étudié différents composites contenant un PEBD et des charges de type
bille, paillette ou fibre de verre et du talc. Le phénoméne de « strain hardening » dépend des charges
introduites dans le PEBD. Il diminue lorsque la taille des particules diminue et le facteur de forme
augmente. Le plus faible « strain hardening » en présence de charges a alors été attribué a une
baisse de [I'élasticité des composites par rapport au PEBD seul. La diminution de la force
élongationnelle dans un mélange poly(téréphtalate de butyléne) (PBT)/PE a été observée en ajoutant
une organo-argile comme compatibilisant [185]. Cette diminution a été reliée a la présence de
I'argile qui permet de diminuer la tension interfaciale.

Silva et al. [160] ont également essayé d’examiner I'influence d’une interphase diffusive dans des
structures multicouches de polyuréthanes coextrudés. Zhang et al. [136] ont démontré la sensibilité
de I'élongation a la présence d’une interphase entre le PMMA et le PVDF. Comme le montre la Figure
41, la formation d’une interphase robuste entraine une augmentation de la viscosité élongationnelle
par rapport a un bicouche sans interphase ou un mélange équivalent 50/50 en volume. Ils intégrent
la contribution de I'interphase dans la force mesurée pour le bicouche grace a la relation suivante :

Foicouche (1) =0 () A (t) + 05 (1) A (1) + 0, (1) A (1) (1.21)

Avec 0; (t) la contrainte et A (t)l’aire de la section de la couche i qui correspond aux polyméres

seuls (A et B) et a I'interphase (1).
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Figure 41 Viscosité élongationnelle en fonction du temps pour des bicouches avec et sans interphase développée entre le
PMMA et le PVDF [136]

Levitt et al. [186] se sont intéressés a des structures multicouches compatibilisées avec un PS greffé
anhydride maléique (PS-AM) et un PS greffé oxazoline (PS-OX). L'étude rhéologique en élongation
montre un « strain hardening » important alors que les polymeéres seuls ne présentent pas ce type de
comportement (Figure 42). Il résulte donc de la formation de copolymeres greffés et de la possible
réticulation aux interfaces des multicouches. De plus, ce phénoméne est plus marqué aux faibles
vitesses de déformation. Selon les auteurs, la forte augmentation de la contrainte est due a la
contribution des copolyméres a l'interface qui dépend uniquement de la déformation et non de la
vitesse de déformation comme pour la phase principale :

O = Opyk (é)+o-int(g) (1.22)

Saito et al. [129] ont alors extrait la contribution de la contrainte a l'interface a partir de la force
élongationnelle mesurée sur des films multicouches coextrudés PE-GMA/PE-AM et I'ont corrélée au
taux de réticulation a l'interface.
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Figure 42 Contrainte réduite (contrainte/vitesse de déformation ou viscosité apparente) de la paire PS-MA/PS-OX [186]

Un « strain hardening » a également été observé dans des mélanges de PA6 et de copolymére
styréne-acrylonitrile (SAN) compatibilisés avec un terpolymeére styréne-acrylonitrile-anhydride
maléique (SANMA) [187]. Il est plus prononcé lorsque la proportion de terpolymere augmente
(Figure 43). De plus, une quantité élevée de terpolmyére entraine aussi un décalage du strain
hardening vers des déformations de Hencky plus basses. Les chaines de PA6 se greffent sur le
terpolymeére et forment des structures de type peigne (comb-like) a I'interface. Etant donné que le
PA6 et le SAN ne présentent aucun « strain hardening », ce phénoméne peut étre corrélé a la
déformation de I'interphase entre les deux polyméres ou le terpolymere SANMA a réagi avec le PA6.
L'interphase constituée des structures PA6/SANMA résiste davantage a la déformation lorsque la
guantité de terpolymere augmente. Sailer et al. [188] ont aussi observé un tel strain hardening pour
des mélanges PA6/SANMA dont |'effet est amplifié par la présence d’une quantité plus élevée de
terpolymére SANMA. L'architecture moléculaire formée a l'interface a donc une incidence sur la
rhéologie élongationnelle des mélanges compatibilisés.
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Figure 43 Viscosité élongationnelle de mélanges PA6/SAN avec 30% de PA6 compatibilisés avec différentes proportions
de terpolymeére SANMA. Les valeurs de chaque mélange sont décalé verticalement d’un facteur c [187]

La comparaison de mélanges PS/PMMA et PS-OX/PMMA a mis en évidence I'effet des groupements
oxazoline greffés au PS avec I'apparition d’'un « strain hardening » marqué alors que le mélange
incompatible PS/PMMA suit la prédiction linéaire [165]. Il n’y a pas de réaction chimique entre
I’oxazoline et les méthacrylates. Ce sont donc les interactions physiques de type liaisons hydrogéne
et forces de Van der Waals qui permettent la compatibilisation et qui sont détectées via ces mesures

rhéologiques.

La rhéologie élongationnelle est donc sensible aux interfaces dans les mélanges et les systémes
multicouches. Les interactions physiques et chimiques ont un effet sur le comportement rhéologique
en élongation uniaxiale.
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6. Conclusion

Ce chapitre concernant I'état de I'art a d’abord présenté le procédé de coextrusion et ses spécificités
technologiques. Les différents types de défauts et d’instabilités interfaciales pouvant apparaitre dans
les écoulements multicouches ont été mis en évidence. Les résultats d’études théoriques et
expérimentales ont révélé les parameétres qui influencent directement leur apparition. Les
mécanismes qui régissent le défaut d’encapsulation et les instabilités de type vagues et zig-zag ont
été présentés. Il apparait que le contraste de propriétés rhéologiques (viscosité et élasticité) est le
moteur le plus fréquent dans la genése de défauts et d’instabilités interfaciales. Cependant, I'affinité
physico-chimique entre les matériaux impacte également la stabilité des écoulements et ne peut
donc pas étre négligée.

La mise en forme de polymeéres incompatibles en structure multicouches nécessite I'ajout de liants
pour améliorer I'adhésion aux interfaces et la cohésion globale du systéeme. Puisque notre étude
porte sur l'utilisation de liants de type polypropyléne greffé anhydride maléique, la deuxieme partie
présente principalement ce type de polymeére et ses méthodes de préparation. Cela a permis de
montrer les conséquences du procédé de greffage sur la structure moléculaire et les propriétés du
matériau obtenu. Il est important de noter que la dégradation du PP par B-scission entraine une
diminution importante de ses propriétés et notamment rhéologiques avec une chute de sa viscosité.

Les phénomeénes physico-chimiques aux interfaces sont omniprésents entre les polymeres lors de la
mise en forme de structures multicouches. La troisieme partie a donc porté sur les phénoménes de
diffusion, de glissement et de réaction de compatibilisation aux interfaces. Cette derniere permet
justement d’éliminer le glissement entre les couches de polymeres. Les cinétiques des phénomenes
de diffusion/réaction ainsi que leurs effets sur la morphologie et les propriétés rhéologiques aux
interfaces ont alors été mis en évidence et discutés.

Enfin, il a été montré que les propriétés rhéologiques en viscoélasticité linéaire et non linéaire
peuvent étre corrélées aux propriétés structurales et morphologiques des polyméres. En particulier,
le concept de la rhéologie linéaire et surtout non linéaire a été détaillé d’un point de vue théorique
et expérimental. Malgré la compréhension incompléete des phénomeénes complexes en régime non
linéaire, les propriétés des polymeres en VENL sont représentatives des conditions réelles lors de leur
mise en forme. Les études portant sur des polymeéres seuls ou associés ont donc suscité un vif intérét
des scientifiques et des industriels. L'influence des phénomenes interfaciaux présentés auparavant a
été démontrée a la fois pour les expériences de relaxation de contrainte aprés un saut de
déformation en cisaillement et pour les mesures en régime transitoire en élongation uniaxiale. La
sensibilité de ces essais aux propriétés d’interfaces dans les mélanges et les structures multicouches
a été particulierement mise en évidence.
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7. Positionnement de I’étude et démarche de travail

Au vu de la littérature, nous avons précédemment constaté que les défauts et instabilités
interfaciales lors de la mise en forme en coextrusion sont principalement étudiés par une approche
mécanique et/ou numérique basée sur les propriétés viscoélastiques des matériaux. De plus, ces
travaux s’intéressent majoritairement aux systémes non compatibilisés. Dans le cadre du projet ANR
ASPECT, nous cherchons a étudier un nouveau défaut dit de « granité » dans des structures
multicouches réactives. La bibliographie sur ce sujet est quasiment inexistante. L'objectif est donc
d’apporter un éclairage supplémentaire sur I'effet de I'affinité physico-chimique aux interfaces sur la
stabilité des écoulements en coextrusion. Les paramétres matériaux et procédé sont évalués afin de
déterminer les conditions d’apparition d’un tel défaut. Cette these s’articule autour d’une étude
fondamentale a différentes échelles en vue de comprendre les mécanismes d’apparition du défaut
de granité.

Nous nous intéressons plus précisément aux mécanismes aux échelles nano et microscopiques a
I'origine du défaut macroscopique de granité. En effet, les travaux présentés dans |'état de I'art ont
mis en évidence le fait que la morphologie aux interfaces de structures multicouches dépend des
polymeéres en contact. En particulier, la structure macromoléculaire des matériaux ainsi que la nature
et le nombre de leurs groupements réactifs impacte le développement d’irrégularités aux interfaces.
L’étude morphologique de nos systemes permet donc d’étudier I'influence de la réaction et de la
formation de copolymeéres aux interfaces polymére/polymeére. Dans un premier temps, |'effet de la
réaction est découplé de I'’écoulement. Les morphologies obtenues seront examinées en fonction des
matériaux en contact, des conditions de réaction et de I'architecture du copolymere créé. Dans un
second temps, on s’intéresse aux effets couplés de la compatibilisation et de I'écoulement sur la
morphologie aux interfaces. Cette étape permet d’examiner le développement de la morphologie
interfaciale lors de la mise en forme des structures multicouches dans les conditions ou le défaut de
granité peut étre observé.

Enfin, le dernier volet est consacré aux propriétés rhéologiques aux interfaces. Les études présentées
précédemment ont permis de souligner la sensibilité de la rhéologie aux phénomenes physico-
chimiques aux interfaces. Dans le cas des systemes compatibilisés, la présence de copolymeéres
modifie leurs propriétés rhéologiques. Nous avons donc étudié la rhéologie en cisaillement et en
élongation nos structures compatibilisées en vue de sonder la contribution des copolymeres pour des
cinématiques d’écoulement (cisaillement et élongation) représentatives des conditions réelles de
mise en forme.

Finalement, le but de notre travail est de pouvoir corréler les études rhéologiques et morphologiques
aux interfaces polymére/polymére compatibilisées aux manifestations observées lors de la mise en
forme des structures multicouches en coextrusion. Notre étude permet de contribuer a la
compréhension des phénomeénes physico-chimiques et notamment a la détermination des
modifications induites par la formation de copolymeres aux interfaces depuis I’échelle microscopique
a l'interface jusqu’au défaut de granité a I’échelle macroscopique.
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La description des différents matériaux utilisés et de leurs propriétés est donnée dans ce chapitre.
Les techniques de caractérisations physico-chimiques et les résultats pour les polymeéres seuls sont
ensuite présentés. Enfin, I'étude rhéologique en viscoélasticité linéaire est détaillée afin de
caractériser finement le comportement rhéologique de nos matériaux et d’établir une corrélation
avec leurs structures.

1. Matériaux de I’étude

Les matériaux étudiés sont les constituants de films multicouches qui seront obtenus par
coextrusion. La structure de base étudiée est un film symétrique 5 couches schématisé sur la Figure
44. La couche externe est un polypropyléne (PP) et la couche interne est un copolymere éthyléne-
alcool vinylique (EVOH) ou un polyamide 6 (PA6). Ces deux polymeéres étant incompatibles avec le PP,
un polypropylene greffé anhydride maléique (PP-g-AM) est utilisé comme liant pour compatibiliser
les couches interne et externe.

| ___—7 Couche externe

% —> Liant

Couche interne

Figure 44 Schéma de structure d’un film 5 couches

La couche interne est la couche barriére aux gaz, aux solvants et aux hydrocarbures. Les polymeéres
utilisés dans le cadre du projet sont 'EVOH et le PA6. Ces matériaux sont tres hygroscopiques et la
présence d’eau peut altérer leurs propriétés.

Le détail de chaque type de polymére ainsi que la réaction entre les liants et les couches barrieres
sont détaillés dans la suite de ce chapitre.

1.1 La couche externe : le polypropyléne (PP)

L'utilisation de polyoléfines en couche externe permet de protéger la couche barriére qui est sensible
a I’'humidité et de diminuer les co(ts de production. Dans le cadre du projet, la couche externe est le
polypropyléne statistique RD204CF de BOREALIS. Il contient une faible proportion de motif éthyléne
(Figure 45).

CH;—CH CH;—CH;

CH; |, m

Figure 45 Formule chimique du polyproyléne (PP)
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1.2 Les liants : les polypropylénes greffés anhydride maléique

Afin de compatibiliser les couches interne et externe, un liant est introduit. Il assure d’une part une
cohésion physique avec la couche de PP grace a l'interdiffusion et d’'une autre part une réaction aux
interfaces avec les couches barriéeres. Les liants sont des polypropylénes greffés anhydride maléique
(PP-g-AM) et sont donc compatibles avec la couche externe (PP). La réaction entre le liant et la
couche interne a lieu in-situ lors de la mise en forme.

Douze liants ont été fournis par ARKEMA. Les formulations sont composées de concentrés de PP-g-
AM (Figure 46) dilués dans une matrice de polypropyléne. Les concentrés de PP-g-AM sont obtenus
par greffage de I'anhydride maléique sur le polypropyléne réalisé en solution ou en extrusion
réactive. Les concentrés ne peuvent étre utilisés directement car la B-scission des chaines
macromoléculaires de PP lors du greffage entraine une diminution importante de leurs viscosités. Il
est alors nécessaire de les mélanger avec un PP pur afin d’avoir une viscosité suffisante lors de la
mise en ceuvre en coextrusion.

CHQ—(‘ZH—l H,C—C [ cH—cHy]
n \‘ |m

CH, CH,

P L _

Figure 46 Représentation schématique de la formule chimique du PP-g-AM

Les liants ont été obtenus a partir de quatre concentrés de PP-g-AM listés dans le Tableau 2. Le taux
de greffage (% massique) des différents liants a été déterminé par spectroscopie infrarouge (IRTF) en
transmission. Ces mesures ont été réalisées au Laboratoire d’analyse du CERDATO (ARKEMA).

Concentré Formulation Pourcentage massique d’AM greffé
ccl Procédé 1 2,86
cc2 Procédé 2 0,75
Ccc3 CC2 + modification 1 0,6
Cc4 CC2 + modification 2 0,54

Tableau 2 Détails des concentrés de PP-g-AM utilisés dans le cadre de la thése

Le CC1 et CC2 different par leur procédé de greffage et la quantité d’anhydride maléique greffé. Le
CC3 et le CC4 sont obtenus apres purification du CC2. En effet, le CC2 contient des oligomeres greffés
a cause du phénomeéne de B-scission des chaines de PP lors du processus radicalaire de greffage.
Toutefois, ces courtes chaines, qualifiées de « poison d’adhésion », réagissent aux interfaces lors de
la coextrusion mais ne participent pas a I'adhésion entre les couches par manque d’enchevétrement
avec les autres chaines du liant. Ces modifications du CC2 ont donc théoriquement pour but
d’éliminer ces petites chaines.

Les liants sont obtenus par mélange d’'un concentré et d’une matrice PP en extrusion bi-vis afin
d’avoir une bonne dispersion du PP-g-MA dans le PP. Deux polypropylénes ont été utilisés comme
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matrice afin de faire varier la viscosité des liants. Le PP RD208CF est assez fluide (MVR de 8
cm3/10min, 2,16 kg a 230°C) et le PP RB707CF de plus haute viscosité (MVR de 1,5 cm3/10min, 2,16
kg a 230°C). On les notera respectivement PPf et PPv par la suite. Le PP de plus haute viscosité a été
utilisé suite aux conclusions tirées des résultats de I'étude rhéologique des matériaux et de la mise
en forme des structures multicouches.

Les différents liants utilisés dans le cadre de nos travaux sont répertoriés dans le Tableau 3.

. . . Pourcentage massique | MVR (cm3/10min

Liant Concentreé Matrice o AMggreffé 9 2,1 6( kg é/ 230° C))
LO / / 0,1 7
L1f Ccc1 PPf 0,1 10
L1f-0.05 Ccc1 PPf 0,05 9
L1f-0.2 CC1 PPf 0,15 10
L1lv Ccc1 PPv 0,1 2
L1v-0.05 CC1 PPv 0,03 2
L2f cc2 PPf 0,1 15
L2f-0.05 CcC2 PPf 0,03 11
L2v CcC2 PPv 0,1 3
L2v-0.05 cc2 PPv 0,03 2
L3f CC3 PPf 0,1 21
LAf (oo} PPf 0,1 20

Tableau 3 Caractéristiques des liants de PP-g-AM (« f » indique fluide et « v » indique visqueux)

Les liants L1f, L2f, L3f et L4f ont des taux de greffages similaires (0,1%) mais contiennent des
concentrés différents. Les liants L1v, L2v, L3v et L4v sont obtenus en remplacant la matrice PPf par la
matrice PPv de plus haute viscosité. Les autres liants ont été plus ou moins dilués avec des taux d’AM
visés de 0,05% ou de 0,2% au lieu de 0.1%. Trois principaux parametres peuvent donc étre étudiés :

= La structure moléculaire et le taux de greffage des chaines polymeéres des concentrés
= Le taux d’AM global des liants
= Laviscosité des liants

L'influence de ces parametres sur la réaction aux interfaces et sur la stabilité de I'écoulement
multicouche en coextrusion sera donc considérée dans la suite de notre étude.

Dans I'ensemble de ce mémoire, on montrera majoritairement, sauf indication contraire, les résultats
relatifs aux liants LO, L1f et L2f qui constituent les principaux liants utilisés.

1.3 La couche interne

1.3.1 Le polyamide 6 (PA6)

Le polyamide 6 est un polymere semi-cristallin obtenu a partir de I'ouverture de cycle de
caprolactame. Le polyamide posséde une énergie cohésive importante grace aux liaisons hydrogene
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inter-chaines entre les groupements amide. C’est cette cohésion importante qui est a l'origine des
bonnes propriétés barrieres du polyamide 6.

HAN—(CHy)—C—TNH—(CH,)—C
0] @]

Figure 47 Formule chimique du polyamide 6 (PA6)

Le polyamide 6 utilisé pour le projet est I'ULTRAMID B36 LN produit par BASF.

1.3.2 Le copolymeére éthyléne-alcool vinylique (EVOH)

L'EVOH est un copolymeére d’éthylene et d’alcool vinylique obtenu par hydrolyse du copolymere
éthyléne-acétate de vinyle (EVA). Il posséde de bonnes propriétés barrieres aux gaz comme I'O; ou le
CO; et une bonne résistance aux hydrocarbures.

CH2—(|3H CH;—CH;
OH |, m

Figure 48 Formule chimique du copolymeére éthyléne-alcool viylique (EVOH)

Deux copolyméres d’EVOH ont été étudiés: les EVASIN 3251FS et 3851FS fournies par
ARKEMA. Leurs taux d’éthylene sont respectivement de 32 et 38 % molaire. lls seront donc noté
EVOH32 et EVOH38 dans la suite de ce manuscrit. Les propriétés de I'EVOH dépendent de sa
composition : une proportion d’éthylene plus élevée rend I'EVOH plus flexible et facile a mettre en
ceuvre mais augmente également sa perméabilité. En effet, c’est la structure de I'alcool polyvinylique
qui assure la propriété barriere grace a de fortes interactions intermoléculaires et intramoléculaires
(liaisons hydrogéne). Le grand nombre de groupements hydroxyles de I'EVOH lui confére une énergie
cohésive encore plus forte que celle du PA6 [189].

1.4 Réactions de compatibilisation

La réaction entre les liants et les couches barriéres a lieu entre leurs propres fonctions réactives.
L'anhydride maléique réagit avec le groupement amine du PA6 et les groupements hydroxyles de
I’EVOH. La quantité et la réactivité des espéces réactives sont différentes selon la nature chimique de
la couche barriere.

1.4.1 Réaction PP-g-AM/PA6

Les fonctions amines en bout de chaines du PA6 réagissent avec I'anhydride maléique greffé sur le
PP-g-AM. La réaction schématisée sur la Figure 49 a lieu en deux étapes successives [190-193] :

= ouverture du cycle de I'anhydride et formation d’une amine secondaire

= élimination d’eau et fermeture du cycle azoté
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oH
0 + HZN/\/\/\"/NH L —D ] ©

Figure 49 Schéma réactionnel entre le PP-g-AM et le PA6

La formation d’eau lors de la réaction n’est pas sans conséquence sur la structure du PA6. En effet,
I’eau peut provoquer I'hydrolyse des groupements amides et la coupure des chaines de polyamide
[192, 194, 195]. Il se forme alors une fonction carboxyle COOH et une fonction amine NH2 qui peut
de nouveau réagir avec I'anhydride (Figure 50).

0

R—NH, » R—N
A

0

F{'—”—OH ﬁ

H,0

O
Fl—NH—ﬂ—R'

Figure 50 Schéma des réactions entre le PA6 et I'anhydride maléique [192]

1.4.2 Réaction PP-g-AM/EVOH

La réaction entre le PP-g-AM et I'EVOH a lieu entre le greffon d’anhydride maléique et les
groupements hydroxyles. De nombreuses études par spectrométrie infrarouge (IRTF) ont mis en
évidence cette réaction dans des mélanges PP-g-AM/EVOH [196], POE-g-AM/EVOH [197], SMA/EVOH
[198] et dans des films multicouches PEBDL-g-AM/EVOH [199]. La disparition des pics correspondant
au groupement carbonyle du cycle de I'anhydride (1780 et 1858 cm-1) et I'apparition d’un pic lié a la
formation d’un ester (1730-1740cm-1) ont été observées. La réaction AM/OH forme donc des
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liaisons covalentes via une fonction ester (Figure 51). Le cycle de de I'anhydride étant ouvert, il y a
également formation d’un groupement carboxyle.

o OH QO HO

o o
0 + ./‘\i/\/’\[/\. e

OH OH

Figure 51 Schéma réactionnel entre le PP-g-AM et 'EVOH

Zhou et al. [200] ont étudié le greffage de I'anhydride maléique sur I'alcool polyvinylique (PVA) a
|’état solide. L'anhydride réagit par ouverture de cycle avec un groupement hydroxyle OH, formant
ainsi un groupement carboxylique COOH. Ce groupement peut ensuite réagir avec un autre
groupement OH de la méme chaine ou d’une autre chaine de PVA et donc réticuler le polymére. La
réaction COOH/OH est plus difficile que la réaction anhydride/OH et n’est donc observée gu’aux
températures élevées. Dans le cas du PP-g-AM, l'anhydride maléique est relié a la chaine de
polypropyléne. La géne stérique est plus importante et pourrait donc limiter la réaction COOH/OH.
Elle ne peut toutefois pas étre totalement négligée entre le PP-g-AM et I'EVOH.

2. Propriétés physico-chimiques

Les polymeéres ont été caractérisés par analyse thermique en DSC (calorimétrie différentielle a
balayage) et en ATG (analyse thermogravimétrique). La proportion d’éthylene dans les PP
statistiques a été déterminée par spectroscopie RMN 3C. Les distributions des masses molaires des
polyoléfines, des EVOH et du PA6 ont été déterminées par CES (chromatographie par exclusion
stérique). Les caractérisations ont été principalement réalisées sur les liants LO, L1f et L2f qui sont les
plus utilisés au cours de notre étude.

2.1 Calorimétrie différentielle a balayage (DSC)

2.1.1 Dispositif expérimental

La calorimétrie différentielle a balayage est une technique permettant de détecter les principales
transitions thermiques d’un polymeére. Lors d’'une rampe de température, le calorimetre maintient
deux creusets a la méme température, I'un contenant I’échantillon a analyser et I'autre vide servant
de référence. Lorsque le polymére subit une transition, la chaleur absorbée ou émise par
I’échantillon modifie la quantité de chaleur a fournir pour maintenir les deux creusets a la méme
température. La différence de flux de chaleur par rapport a la référence est mesurée en fonction de
la température. Cette différence de flux permet alors de repérer les transitions de I'échantillon et
d’accéder a la quantité de chaleur absorbée ou libérée au cours de ces transitions.
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Cette technique permet également de calculer les taux de cristallinité des polyméres semi-cristallins.
Elle est obtenue par le ratio des enthalpies de fusion de I'échantillon sur celle du polymeéere 100%

cristallin :

AH,
AH,,

A= (1.1)

L’appareil utilisé est une DSC Q22 (TA Instruments). Les protocoles des essais pour chaque polymeére
sont rassemblés dans le Tableau 4.

Polymeére \ PP/liant \ EVOH \ PA6
Equilibre 25°C
Rampe 10°C/min jusqu’a | 200 \ 230 \ 280
Isotherme 3 min
Rampe 10°C/min jusqu’a | -30 ‘ -30 ‘ -10
Isotherme 3 min
Rampe 10°C/min jusqu’a | 200 \ 230 \ 280

Isotherme 3 min

Refroidissement a 25°C

Tableau 4 Méthode d’analyse des polyméres en DSC

2.1.2 Résultats et discussions

Lors des essais, la premiere montée en température permet d’effacer I'histoire thermomécanique
des matériaux. La descente en température et la deuxieme montée en température sont
représentées ci-dessous sur les thermogrammes des polyoléfines et des couches barriéres (EVOH et
PA6).
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Figure 52 Thermogrammes du PP et des liants

77

Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0100/these.pdf
© [A. Bondon], [2015], INSA Lyon, tous droits réservés




Chapitre 2 : Matériaux et caractérisations

15 -
—— EVOH32
—— EVOH3S8
__ 104 —— PAG6
=
E
S 54
[¢]
© -
e —
~ |
S 0-
: |
=)
E ~ e
-5
-10 T — 1 1 — 1 T 1 — 1 1
-30 0 30 60 90 120 150 180 210 240 27
exo up Température (°C)

Figure 53 Thermogrammes des EVOH et du PA6

Les températures obtenues ainsi que les taux de cristallinité calculés sont rassemblées dans le
Tableau 5.

Matériau T¢(°C) T(°C) AH(°C) T:(°C) AH¢(°C) AH¢o (°C) Xc (%)
PP - 101 79 151 71 209 34
LO -0,7 102 55 142 43 209 20
L1f - 103 69 142 57 209 27
L2f - 96 68 140 57 209 27
EVOH 32 53 150 68 179 68 138 49
EVOH 38 46 144 51 168 48 138 35
PA6 47 167 61 221 56 188 30

Tableau 5 Propriétés thermiques des polyméres

Les températures de transition vitreuse n’ont pas été observées pour les polyoléfines sauf pour LO.
Réaliser les analyses en DSC modulée permettrait une meilleure détection de leur transition vitreuse.
Les températures de cristallisation du PP et des liants LO et L1f sont proches et légérement
supérieures a celle du liant L2f. Les températures de fusion des liants sont similaires et celle du PP est
par contre plus élevée de 10°C. La présence d’anhydride maléique greffé sur les chaines de PP doit
géner sa cristallisation. En effet, le taux de cristallinité est plus élevé pour le PP que pour les liants.

Par ailleurs, I'écart de température est plus important entre les polyoléfines et les couches barriéres,
notamment avec le PA6. L'EVOH apparait plus cristallin que le PA6. La cristallinité de 'EVOH est
d’autant plus importante que la proportion d’alcool vinylique est élevée. Les nombreuses liaisons
hydrogene inter-chaines et la faible taille des groupements hydroxyles favorisent la cohésion et la
cristallisation de 'EVOH.
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2.2 Analyse thermogravimétrique (ATG)

2.2.1 Dispositif expérimental

L'analyse thermogravimétrique a été utilisée afin de déterminer la stabilité thermique des
polymeéres. Cette technique permet de mesurer a 'aide d’une micro-balance I'évolution de la masse
d’un échantillon en fonction du temps et de la température. L'atmosphere du four peut étre soit
inerte avec de |'azote soit oxydante en présence d’air. Deux types d’essais ont été réalisés sur un
appareil ATG Q500 de TA Instruments.

Le premier est la mesure de la perte de masse d’un échantillon lors d’un balayage en température. Le
polymére est chauffé a une vitesse de 10°C/min de la température ambiante jusqu’a 600°C sous
atmosphere inerte (azote). Le deuxieme essai consiste a mesurer la perte de masse lors d’un
isotherme a I'état fondu pour des températures proches de celles utilisées en coextrusion. Les
résultats obtenus seront aussi confrontés aux études de la stabilité thermique en rhéologie.

2.2.2 Résultats et discussions

Les pertes de masse mesurées sous azote pour le PP, le liant LO, des EVOH et le PA6 sont
représentées sur la Figure 54 en fonction de la température.

100 +
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©  50-
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0 100 200 300 400 500

Temperature (°C)

Figure 54 Perte de masse en fonction de la température pour le PP, le liant LO, les EVOH et le PA6

Le comportement du PP, du liant LO et du PA6 sont assez proches. Par contre, la perte de masse des
EVOH est beaucoup plus précoce avec une chute importante vers 300°C. Elle est toutefois moins
abrupte pour 'EVOH38 car sa proportion d’éthyléne est plus importante. Celle-ci doit stabiliser le
polymére. La perte de masse des EVOH peut se décomposer en deux étapes. Ces deux dégradations
successives ont été interprétées comme la dégradation de la partie alcool vinylique suivie de celle de
la partie éthylene a plus haute température [197, 198].

79

Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0100/these.pdf
© [A. Bondon], [2015], INSA Lyon, tous droits réservés



Chapitre 2 : Matériaux et caractérisations

L'EVOH semble étre le matériau le plus sensible thermiquement par rapport aux autres polymeres.
Afin de comparer les deux couches barriéres qui sont utilisées en coextrusion, les pertes de masse du
PA6 et des EVOH ont été mesurées lors d’isothermes sous air et sous azote. Les résultats obtenus
pour 'EVOH32 et le PA6 pendant 30 min a 230°C sont représentés sur la Figure 55.
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(%]
S
=
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o EVOH32 sous air “Poagg,,
4 PAG6 sous azote
A  PAG6 sous air
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Figure 55 Perte de masse en fonction du temps, sous air et sous azote, a 230°C pour le PA6 et 'EVOH32

Sous azote, la perte de masse de I'EVOH (0,5 %) est plus importante que celle du PA6 (0,3%). Le
comportement pour le PA6 est le méme sous air. Par contre, 'EVOH se dégrade encore plus
rapidement sous air. Cela confirme sa grande sensibilité thermique par rapport au polyamide.

Les deux EVOH ont également été comparés en réalisant des isothermes a 230 et 250°C pendant 30
min sous azote. Plus la proportion d’éthylene de 'EVOH est importante, plus la perte de masse
devrait étre faible. Les pertes de masses de chaque EVOH sont rassemblées dans le Tableau 6.

Polymeére | Perte de masse (%) a 230°C | Perte de masse (%) a 250°C
EVOH32 0,5 3,1
EVOH38 0,25 1,7

Tableau 6 Pertes de masses des EVOH lors d’isothermes a 230 et 250°C sous atmosphére inerte

La perte de masse est effectivement deux fois plus élevée si 'EVOH contient moins d’éthylene. Une
proportion plus élevée d’éthyléne semble donc bien améliorer la stabilité thermique des EVOH. Cet
effet stabilisant de la partie éthyléne a également été mis en évidence par analyse ATG sur d’autres
EVOH constitués de 32, 38 et 44% d’éthyléne [201].

Les couches barrieres, notamment 'EVOH, sont donc bien plus sensibles thermiquement que les
polyoléfines. L'étude de la stabilité thermique des polymeres sera complétée par des mesures
rhéocinétiques.
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2.3 Chromatographie d’exclusion stérique (CES)

2.3.1 Dispositifs expérimentaux

La chromatographie d’exclusion stérique a été utilisée pour déterminer les masses molaires et les
distributions des polymeéres. Les chaines macromoléculaires sont séparées selon leurs tailles par
élution sur la colonne de chromatographie. Plus la chaine macromoléculaire sera courte plus elle sera
retenue dans la colonne. Les fractions de polymeéres sont analysées en ligne par un ou plusieurs
détecteurs. Les grandeurs mesurées par chaque détecteur permettent de déterminer les masses
molaires moyennes (Figure 56).

Détecteur de concentration C/

Diffusion de la lumiére M,

Etalonnage universel ———— ([7]*M),

Détection viscosimétrique —— [7], __I

LL_:: t['r,]"M),-/['r,

LT ame
v

Calcul des masses molaires moyennes |

M, =2C,/3C/M,

Vi 2,8 ~1V/a
M, = [EC{- M,-/lC,]

— "

M, = 2C; M;/XC;

VARG S 2y

M, = 2C, M{/ILC, M,

Figure 56 Schéma des méthodes de calcul des masse molaires a partir des différents détecteurs [202]

L’analyse des EVOH et du PA6 a été effectué dans I"hexfluoroisopropanol (HFIP) a 30°C sur des
solutions de concentrations égales a 1 g/L.

Dans le cadre du projet ASPECT, les analyses des concentrés et des liants ont été réalisées au
CERDATO (ARKEMA). Les masses molaires des polyoléfines ont été mesurées a 150°C dans le
trichlorobenzéne (TCB) et les solutions ont été préparées a des concentrations de 0,8 g/L. Les
polyoléfines (PP et liants) ont aussi été analysées a I'INSA dans le TCB a 150°C a des concentrations
de2,9g/L

Outre I'étude des granulés de chaque polymere, les évolutions dans le temps des masses molaires du
PA6 et de 'EVOH32 ayant subi un traitement thermo-mécanique ont été déterminées. Afin d’étudier
leur stabilité, ces deux polymeres ont été mis en ceuvre a I'aide d’'une micro-bivis et les extrudats ont
été récupérés en faisant varier le temps de recirculation de la matiere dans le procédé. L'EVOH32 a
été extrudé a 230°C et le PA6 a 240°C. La vitesse de rotation des vis a été fixée a 100 tr/min afin
d’avoir un cisaillement important de nos polyméres. La dégradation de 'EVOH étant visible dés 3 min
par sa forte coloration jaune, aucun temps plus long n’a été réalisé.
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2.3.2 Résultats et discussions

Les concentrés CC1 et CC2 et les liants LO, L1f et L2f ont été analysés par ARKEMA. De fagon similaire
au greffage de I'anhydride maléique sur le PP, le PPf peroxydé a été mis en contact avec un peroxyde
mais en |'absence d’anhydride maléique. Il n’y a donc pas eu de greffage mais le phénomeéne de B-
scission a di engendrer une diminution de ses masses molaires. La distribution des masses molaires

est représentée sur la Figure 57. Les masses molaires moyennes en masse Mw et en nombre M

ainsi que l'indice de polymolécularité, défini comme le rapport M /M., sont données dans le
Tableau 7.
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Figure 57 Distribution des molaires des polyoléfines (ARKEMA)

Les deux concentrés seuls ont des masses molaires moyennes plus faibles que les liants. Cela
s’explique par la dégradation lors du greffage par extrusion réactive, la longueur des chaines
macromoléculaires est réduite a cause de la B-scission. Le concentré 2 contient davantage de faibles
masses autour de 10° g/mol que le concentré 1. Ces petites chaines, dites « poison d’adhésion », sont
présentes dans le concentré CC2 et donc dans le liant L2f. La distribution des masses molaires pour le
concentré CC1l est décalée vers de plus faibles masses que pour le concentré CC2. En effet, la
guantité d’anhydride maléique greffé est plus élevée sur le concentré CC1 que sur le CC2. La
concentration en peroxyde et donc le phénoméne de B-scission sont plus importants dans le
concentré CC1.

Les deux concentrés ont été dilués dans une matrice de polypropyléne (PPf) de plus haute masse. Les
liants L1f et L2f ont bien des masses molaires plus élevées que les concentrés et sont assez similaires
aux masses du liant LO. Néanmoins, le liant L2f a des masses un peu plus faibles du fait de la dilution
du concentré CC2. En effet, ce dernier contient moins d’anhydride maléique greffé que le concentré
CC1. Pour un taux d’anhydride maléique de 0,1% environ dans les liants L1f et L2f, la dilution sera
moins importante pour le L2f. La proportion de concentré et donc de chaines plus courtes dans
matrice de PP sera plus élevée dans le liant L2f que le L1f.
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Quant au PPf qui a été peroxydé, les liants ayant comme matrice le PPf ont des masses molaires plus
élevées que le méme polymere peroxydé. Le polypropyléne a bien subi des coupures de chaines en
présence de peroxyde. La diminution de ses masses molaires est tout de méme moins importante
que celle des deux concentrés.

En paralléle, nous avons également réalisé en interne des essais en CES sur les matériaux. En effet,
les résultats obtenus par I'INSA concernent le PP, les liants LO, L1f et L2f, les EVOH32 et 38 ainsi que
le PAG6. Les distributions de masses molaires de ces polymeéres sont représentées sur la Figure 58. Les
résultats pour les liants corroborent ceux d’ARKEMA. Les polymeéres LO et L1f ont des masses
molaires tres proches. La distribution du liant L2f décalée vers les plus petites masses molaires. Les
données du Tableau 7 montrent par contre que les masses obtenues sont plus élevées que celles
mesurées par ARKEMA. Etant donné que les concentrés n’ont été analysés que par ARKEMA, on
utilisera aussi les données des liants obtenus sur le méme appareil. Le PP qui sera utilisé en couche
externe lors de la coextrusion et les deux liants LO et L1f ont des masses molaires proches.

147 PA6 — PP
7 LO
12 1 — L1f
’ EVOH321 | — L2f
Ao pp - - - - EVOH32
1,0- dore ----EVOH38
= EVOH38 ) , *, - - PA6
o .
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]
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0,4
0,2
0,0 ———— 3=l
10° 10* 10° 10° 10’
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Figure 58 Distribution des masses molaires des polyoléfines et des couches barriéres (INSA)

Le PAG6 et surtout les EVOH ont des masses molaires plus faibles que les polyoléfines. Le PA6 a une
masse molaire moyenne en nombre similaire a celles des liants mais sa masse molaire moyenne en

masse est deux fois moins élevée. Les valeurs de M, et de M des EVOH sont bien en dessous de
celles des liants. Les EVOH et le concentré CC1 ont des chaines de longueurs comparables. La taille
des chaines macromoléculaires a une importance significative sur la réaction aux interfaces entre
deux polymeres, a la fois sur la cinétique et la morphologie de l'interface. Il est donc primordial de
prendre en compte les relatives faibles masses molaires des EVOH et des concentrés de PP-g-AM.
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Polymére Source | M, M l Nomb’re moyen de fo.nctions
(g/mol) | (g/mol) réactives par chaine
Concentré CC1 | Arkema| 21 000 | 60000 |2,8 6,1
Concentré CC2 | Arkema | 21 000 | 80000 |3,8 1,6
PP Insa 89000 | 299000 |3,4 -
Liant LO Arkema| 56 000 | 228 000 |4,1 0,6
Insa 85000 | 248000 |2,9 0,9
Liant L1f Arkema | 53 000 | 230000 |4,4 0,5
Insa 89000 | 278000 3,1 0,9
Liant Lof Arkema | 53000 | 209000 | 4 0,5
Insa 64 000 | 264 000 | 4,1 0,6
PPf peroxydé | Arkema| 48 000 | 197 000 | 4,1 -
EVOH32 Insa 25500 | 56500 |2,2 450
EVOH38 Insa 23000 | 53000 |2,3 380
PA6 Insa 55000 | 95000 |1,7 1

Tableau 7 Masses molaires mesurées par CES, indices de polymolécularité et nombres moyens de fonctions réactives par
chaine

Les nombres moyens de fonctions réactives par chaine pour les liants et les EVOH analysés en CES
sont calculés avec I'équation suivante :

f=— (1.2)

Avec M, la masse molaire moyenne en nombre du polymeére, W, la fraction massique et M, la
masse molaire du groupement réactif i. Ce dernier est I'anhydride maléique (M ,,, = 98 g/mol) dans
les liants PP-g-AM et I'alcool vinylique dans les EVOH ( M,,,, =44 g/mol). La fraction massique

d’alcool vinylique (VOH) dans I'EVOH est calculée avec la formule :

X‘\/OH I\/IVOH
Wooy = (11.3)
o XVOH IleOH + XE M E

Avec M, les masses molaires et X; les fractions molaires de I'alcool vinylique (VOH) et de I'éthyléne

(E). Les EVOH32 et EVOH38 contiennent respectivement 77% et 72% massique d’alcool vinylique.

Les résultats sont rassemblés dans le Tableau 7. La différence entre les EVOH et le PA6 est
remarquable. Alors qu’il n'y a qu’'une amine en bout de chaine sur le PA6, les chaines d’EVOH
contiennent des centaines de groupements hydroxyles pouvant réagir avec I'anhydride maléique. En
ce qui concerne les liants, le nombre moyen de fonctions réactives doit étre pris avec précaution.
Nous préférons résonner par rapport aux concentrés. En effet, seules les chaines greffées des
concentrés participent a la réaction de compatibilisation en coextrusion. Or ces chaines greffées ont
plus d’'un anhydride maléique par chaine : le concentré CC1 en a 6 par chaine en moyenne et presque
2 pour le CC2.
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Les échantillons extrudés de PA6 et d’EVOH32 ont été caractérisés en CES dans le but d’identifier
I'influence de I'histoire thermomécanique (cisaillement et température) sur la structure de ces
polymeéres. Les masses molaires moyennes en nombre et en masse sont données sur la Figure 59 en
fonction du temps de séjour dans le procédé.
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Figure 59 Mases molaires moyennes en nombre et en masse en fonction du temps de séjour dans la micro-bivis

Aux temps courts inférieurs a 1 min, on observe une diminution des masses molaires, notamment
dans le cas du PA6. Au-dela d’'une minute, les masses molaires moyennes en nombre évoluent peu
avec le temps de séjour. Seule une légere diminution semble apparaitre pour le PA6. Les masses

molaires moyennes en masse changent de maniere plus significative. L'augmentation de M est
plus rapide pour 'EVOH que pour le PA6. Cela confirme la dégradation de 'EVOH observée par la

coloration des extrudats. Etant donné I'augmentation des Mw et le peu de changement des Mn,
I'indice de polymolécularité augmente lorsque le PA6 et les EVOH sont extrudés plus longtemps.

2.4 Spectroscopie RMN (Résonance Magnétique Nucléaire)

Le taux d’éthylene dans les poly(éthylene-co-propyléne) (couche externe et la matrice PPf des liants)
a été déterminé par RMN 3C sur le spectrométre RMN Avance Il 400MHz Ascend. Les polyméres ont
été dissous directement dans le tube RMN de 10 mm a 100-110°C dans un mélange 2:1 TCE/C6D6
(trichloroéthyléne/benzéne deutéré).

Nous avons ainsi démontrer que le PP de la couche externe contient 3% de motifs éthyléne alors que
le PPf en contient 5%. Le PP en couche externe et la matrice des liants n’ont donc pas tout a fait la
méme structure moléculaire. La mesure sur les liants L1f et L2f donne également une valeur de 5%
car le PPf est le composant majoritaire. Les résultats de calorimétrie différentielle a balayage (DSC)
confirment ce résultat. En effet, cette différence peut expliquer que la température de fusion du PP
est plus élevée par rapport aux liants (environ 140°C) ayant comme matrice le PPf.
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Chapitre 2 : Matériaux et caractérisations

3. Etude rhéologique

L’étude rhéologique des polyméres seuls a été réalisée en voie fondue (viscoélasticité linéaire et non
linéaire). Les mesures ont été effectuées en viscoélasticité linéaire en régime dynamique et non
linéaire par rhéométrie capillaire. Le comportement rhéologique des polymeres fournit des
informations sur leurs propriétés structurales et sur leur aptitude a la mise en ceuvre. En effet, les
propriétés viscoélastiques des matériaux régissent leurs écoulements en coextrusion. Des contrastes
élevés de viscosité et/ou d’élasticité dans une structure multicouche peuvent étre a I'origine des
instabilités interfaciales que nous avons décrites auparavant dans |'état de I'art.

3.1 Indices de fluidité et masses volumiques a I’état fondu

Le MFR (Melt-flow Rate) ou le MVR (Melt Volume-Flow Rate) sont des méthodes statiques trés
utilisés dans 'industrie pour évaluer le degré de fluidité d’un polymeére en voie fondue en mesurant
la masse ou le volume qui s’écoule a travers une filiere pendant un temps donné. Grace a ces
mesures il est possible d’obtenir la masse volumique a I’état fondu. L'indice de fluidité des polymeres
a donc été déterminé en masse (MFR) et volume (MVR). lIs ont été mesurés avec une masse de 2,16
kg a 230°C pour les polyoléfines et le PA6 et 210°C pour les EVOH afin de limiter la dégradation. Les
masses volumiques sont ensuite calculées comme le rapport du MFR et du MVR. Les résultats sont
rassemblés dans le Tableau 8.

Polymeére PP Lo L1f L2f EVOH32 EVOH38 PA6
Température (°C) | 230 230 230 230 210 210 230
MFR (g/10min) 11,0 9,52 13,5 | 20,0 2,91 3,92 3,73
MVR (cm=/10min)| 8,07 7,22 10,08 | 15,0 2,97 3,47 3,79
p (g.cm™) 0,73 0,76 0,75 | 0,75 1,0 0,89 1,0

Tableau 8 Mesures d’indice de fluidité et masses volumiques

Les polyoléfines ont des masses volumiques plus faibles que le PA6. Les mesures étant réalisées a
plus basse température pour les EVOH, il n'est pas possible de les comparer avec les autres
matériaux. Bien que l'indice de fluidité donne une premiere indication de la viscosité de différents
matériaux, leur étude rhéologique permettra de déterminer plus précisément leur comportement.

3.2 Rhéologie dynamique en viscoélasticité linéaire

L'ensemble des essais ont été réalisés avec le rhéomeétre D-HR2 (Discovery Hybrid Rheometer, TA
Instruments) a contrainte imposée. Les études ont été menées dans les domaines linéaires
préalablement établis. On parle de viscoélasticité linéaire (VEL) lorsque la déformation totale d’un
matériau peut étre décomposée comme la somme des termes élastiques et visqueux indépendants.
Le principe de Boltzman indique que chaque élément d’un systéme contribue de maniere
indépendante a la déformation totale, qui se réduit alors par la somme des déformations de ces
éléments placés en série. Le concept de la VEL sous-entend que I'état du systeme observé n’évolue
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Chapitre 2 : Matériaux et caractérisations

pas, quelle que soit la déformation appliquée. On suppose que les effets d’orientation des chaines
sont négligeables et ne modifient pas les propriétés du milieu.

Avant de préparer les échantillons, les polymeres ont été étuvés une nuit a 80°C afin de les sécher,
notamment les EVOH et le PA6 étant donné leur caractére hygroscopique. Des plaques de chaque
matériau ont été obtenues par compression a I’état fondu entre deux films de téflon pendant 5 min a
180°C pour les polyoléfines, 185°C pour les EVOH et 235°C pour le PA6. Les disques de 25 mm de
diametre découpés dans les plaques ont été étuvés sous vide une nuit a 80°C.

3.2.1 Etude rhéologique de Ila stabilité thermique des
matériaux

L'étude rhéologique permet de connaitre I'évolution des propriétés viscoélastiques des polymeéres au
cours du temps a une température donnée. Ce type d’essai renseigne sur leur stabilité thermique.
Les matériaux étant destinés a étre mis en ceuvre par coextrusion, il est nécessaire de connaitre leur
comportement a |'état fondu et leur éventuelle dégradation dans le procédé. Les polymeres étudiés
dans cette section sont le PP de la couche externe, le liant LO et les couches barrieres EVOH32 et PA6.

3.2.1.a Etude comparative des polymeéres seuls

L’évolution du module de viscosité dynamique complexe (normalisée par sa valeur initiale) est
mesurée en fonction du temps a une pulsation de fréquence de 1 rad/s a 200°C (Figure 60), 220°C
(Figure 61) et 240°C (Figure 62). Deux échelles de temps sont représentées sur ces figures, 10 min et
30 min.
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Figure 60 Evolution du module de viscosité complexe normalisé en fonction du temps a 200°C a une pulsation de
fréquence de 1 rad/s

A 200°C, les polyoléfines (PP et LO) sont stables thermiquement, méme au bout de 30 min. Par
contre, la viscosité de I'EVOH augmente linéairement aprés une courte période de stabilité.
L'augmentation de viscosité peut étre expliquée par la création des liaisons chimiques entre les
chaines d’EVOH.
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Figure 61 Evolution du module de viscosité complexe normalisé en fonction du temps a 220°C a une pulsation de
fréquence de 1 rad/s

Si la température augmente de 20°C, le comportement des polyoléfines change peu. Le liant LO se
dégrade un peu plus que le PP au cours du temps. L'augmentation de la viscosité pour I'EVOH est
toujours visible mais la période de stabilité a presque disparu. Il est important de noter qu’apres 30
min a 200°C, la viscosité de I'EVOH augmente de 1,5 fois. Une augmentation de méme amplitude est
observée a 220°C mais aprés seulement 10 min. Le phénoméne est donc accéléré par I'élévation de
la température. De plus, 'augmentation de la viscosité n’est plus linéaire aux temps longs, elle
ralentit jusqu’a atteindre un plateau.
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Figure 62 Evolution du module de viscosité complexe normalisé en fonction du temps a 240°C a une pulsation de
fréquence de 1 rad/s

A 240°C, les polyoléfines sont toujours relativement stables. On observe néanmoins un changement
dans I’évolution de la viscosité de 'EVOH. Elle passe par un maximum aprés 5 min d’augmentation et
chute fortement ensuite. La réticulation de I'EVOH visible aux temps courts semble laisser place
ensuite a la coupure des chaines macromoléculaires par dégradation thermique. Il semble donc y
avoir une compétition entre les deux phénomeénes. La dégradation de I'EVOH est également visible
par une coloration de plus en plus jaune jusqu’au marron lorsque la température augmente. Quant
au PA®G, sa viscosité augmente linéairement au cours du temps. Les réactions de post-condensation
entre les chaines de polyamide peuvent expliquer cette évolution.
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3.2.1.b Etude spécifique de la stabilité thermique de 'EVOH

L'étude précédente montre une sensibilité thermique importante de 'EVOH. Elle a été complétée en

réalisant les essais sur une plage de température de 190°C a 250°C afin de mieux comprendre les
mécanismes de dégradation mis en jeu.
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Figure 63 Evolution du module de viscosité complexe normalisé de 'EVOH32 en fonction du temps, de 190 a 250°C a une
pulsation de fréquence de 1 rad/s

Ces essais confirment les observations précédentes. Entre 190°C et 210°C, I'augmentation du module
de viscosité dynamique complexe est quasiment linéaire. Quand la température augmente, la
période de stabilité est raccourcie et I'augmentation de la viscosité devient plus rapide. A 220°C, ily a
un ralentissement jusqu’a un plateau. A partir de 230°C la viscosité de I'EVOH augmente puis passe
par un maximum et diminue ensuite. Aux températures plus élevées, I'augmentation est plus courte
mais la chute de la viscosité est plus marquée. A 250°C, seule un effondrement de la viscosité est
observé. Finalement, la réticulation apparait comme prépondérante aux températures basses mais la
dégradation devient de plus en plus importante lorsque la température augmente. Les deux
phénomeénes semblent donc bien simultanés mais I'un ou I'autre prédomine selon la température.

Les mécanismes de dégradation de I'EVOH sont peu décrits dans la littérature. Onishi [203] a proposé
des mécanismes pour chacun des phénomenes. Deux mécanismes réactionnels sont envisagés pour
la réticulation de I'EVOH. Le premier est I'oxydation des groupements hydroxyles des chaines
d’EVOH. La Figure 64 représente ce mécanisme sur une portion d’alcool polyvinylique.
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Figure 64 Schéma du mécanisme de réticulation de ’'EVOH par oxydation

La réticulation est amorcée en présence d’oxygene. Les fonctions alcools sont oxydées en groupes
carbonyles suivi d’'un dégagement d’eau. Grace a un apport de chaleur, des radicaux se forment puis
se combinent entre eux : I'EVOH réticule. Apreés traitement thermique de I'EVOH, il a été montré par
analyse IRTF que les pics correspondants aux groupes carbonyles et aux doubles liaisons carbone-
carbone apparaissent tandis que celui des groupements hydroxyles disparait [204]. Plus Ia
température et la durée du traitement thermique sont importantes, plus I'augmentation et la
diminution respectives de ces pics est grande. Cela corrobore bien le schéma réactionnel ci-dessus.

Le deuxieme mécanisme est une déshydratation intermoléculaire entre les chaines d’'EVOH (Figure
65).

OH
OH OH OH OH ---

Figure 65 Schéma du mécanisme de réticulation de ’EVOH par déshydratation intermoléculaire

Etant donné que les essais de rhéologie ont été réalisés sous atmosphére inerte, ce second
mécanisme est cohérent. La réticulation a bien lieu méme si il n’y a pas ou tres peu de dioxygéne.

Dans le but de déterminer I'influence de I'oxygéne sur la réticulation/dégradation de 'EVOH. Les
essais ont été réalisés sous air et sous azote a 230 et 250°C (Figure 66).
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Figure 66 Evolution du module de viscosité complexe de ’'EVOH32 au cours du temps, en fonction de la température et
de 'atmospheére
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Avant 10 min, I'écart entre la viscosité sous azote ou sous air reste faible. A 250°C, la viscosité
diminue plus lentement sous air que sous azote. Il semble que la réticulation soit plus importante
sous air et contrebalance donc la dégradation thermique. Aux temps plus longs, la viscosité diminue
sous atmospheére inerte alors qu’elle continue d’augmenter sous air. Il apparait donc que la
réticulation est favorisée en présence d’oxygene. Les deux mécanismes de réticulation (Figure 64 et
Figure 65) peuvent donc se combiner lorsque 'EVOH est en contact avec I'oxygene a haute
température.

Le deuxieme phénomene mis en jeu est la dégradation thermique de I'EVOH. Il correspond a la
scission des chaines macromoléculaires qui engendre la diminution de viscosité observée
précédemment. Le cisaillement élevé lors de I'extrusion peut engendrer un auto-échauffement de la
matiere et favoriser la dégradation. Les parameétres procédé doivent donc étre adaptés en
coextrusion pour limiter la dégradation de I'EVOH.

En conclusion, I'étude rhéologique de la stabilité thermique des polyméres montre une stabilité
satisfaisante du PP et du liant LO. On pourra considérer que le comportement des autres liants de
I’étude est similaire. De plus, la sensibilité thermique mise en évidence par ATG est confirmée pour le
PAG6 et surtout I'EVOH. Sous I'effet de la température et accentué par la présence d’oxygéne, 'EVOH
se dégrade par réticulation et/ou scission de ses chaines. La température maximale utilisée pour
mettre en ceuvre I'EVOH sera donc 230°C et le temps de séjour en coextrusion devra étre inférieur a
10 min environ. Cela permettra d’avoir une température de comparaison avec l'autre couche
barriére, le PA6, tout en réduisant I'impact de la sensibilité thermique de 'EVOH. Néanmoins, il est
important de noter I'effet considérable de I'auto-échauffement lors de la mise en forme comme I'a
montré les mesures précédentes des masses molaires (Figure 59).

3.2.2 Propriétés viscoélastiques

Les propriétés rhéologiques a I'état fondu des polymeéres (viscosité, modules de perte et de
conservation) en fonction de la pulsation de fréquence ont été évalués sur différentes plages de
température selon les polymeres :

= 170°Ca 250°C pour les polyoléfines
= 190°Ca230°C pour les EVOH
= 230°Ca270°C pour le PA6

Les modules de viscosités complexes mesurées en fonction de la pulsation de fréquence a 230°C sont
représentés sur la Figure 67. Cette température est donnée comme référence par rapport a la mise
en forme en coextrusion.
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Figure 67 Viscosité complexe en fonction de la pulsation de fréquence a 230°C

L’ensemble des polymeéres présentent un comportement rhéofluidifiant au-dessus de 1 rad/s et un
comportement newtonien en dessous. L'écart de viscosité entre les polymeres est important. La
viscosité des couches barrieres, PA6 et EVOH, est plus élevée que celle des polyoléfines. Le PP et le
liant LO ont des viscosités assez proches, suivies des liants L1f et L2f. La présence d’un plus grand
nombre de petites chaines du concentré de PP-g-AM dans le liant L2f peut expliquer qu’il soit moins
visqueux que le L1f. Toutefois, le contraste de viscosité entre les couches barriéres et les polyoléfines
peut étre la source d’instabilités dans les écoulements en coextrusion et doit donc étre pris en
compte lors de la préparation de films multicouches. En concertation avec ARKEMA, nous avons
d’ailleurs aussi travaillé sur des liants de plus haute viscosité.

Un exemple de résultats des modules de perte et de conservation a 230°C ont également été
représentés en fonction de la pulsation de fréquence sur la Figure 68.
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Figure 68 Modules de perte et de conservation des polyméres a 230°C. Les échelles de G’ e de G” sont décalées d’une
décade pour mieux les visualiser

Les modules de perte G”” confirment bien les observations précédentes, le PA6 est plus visqueux que
les EVOH suivi par le PP et les liants. Les modules de conservation G’ pour les pulsations de fréquence
inférieures a 10 rad/s sont assez proches. Seul le liant L2f présente un module plus faible. Aux
pulsations de fréquence élevées, le module de conservation G’ du PA6 est supérieur a celui de
I’EVOH et sont tous deux au-dessus des G’ du PP et des liants. Les couches barriéres présentent donc
une élasticité sensiblement plus élevée dans cette zone.

3.2.3
cisaillement nul

Thermodépendance et détermination des viscosités a

L’évolution de la viscosité a I’état fondu en fonction de la température peut étre décrite par une loi
d’Arrhenius selon I'’équation suivante :

1 1

T T,

Ex

5 (11.4)

n(T)=n(T,)exp

avec E, I'énergie d’activation pour I'écoulement et R la constante des gaz parfaits.

Afin de déterminer les énergies d’activation des polymeres, il faut d’abord obtenir les viscosités a
cisaillement nul. Le modeéle de Carreau a été utilisé a cet effet :

n-1

n(7)=7h[1+(17){}2 (11.5)

Avec A un temps caractéristique du polymere et n un indice sans dimension de la loi puissance
93

Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0100/these.pdf
© [A. Bondon], [2015], INSA Lyon, tous droits réservés



Chapitre 2 : Matériaux et caractérisations

Cette relation empirique décrit I’évolution de la viscosité en fonction du taux de cisaillement imposé

au polymere. La viscosité a cisaillement nul no est une propriété importante d’un polymeére et dépend

notamment de son poids moléculaire. Les valeurs obtenues a plusieurs températures sont listées

dans le Tableau 9 ci-dessous.

No (Pa.s)
T(°C)| PP Lo L1f L2f EVOH32 EVOH38 | PA6

170 |5030| 5870 3710 2760
190 |3070| 3610 2420 1690 7430 5600
210 |1980| 2280 1520 1090 4060 2840
230 |1350| 1490 994 699 2150 1940 2160
250 | 860 995 653 461 1190
270 607

Tableau 9 Viscosités newtonienne des polyméres en fonction de la température

Les énergies d’activation ont été calculées en récupérant la pente E./R a partir de la relation

suivante :

* E
Inn, (T)=Ink +—=2

Les résultats sont donnés dans le Tableau 10.

E. (kJ/mol)

PP 42

Lo 43
L1f 42
L2f 43
EVOH32 60
EVOH38 52
PA6 72

Tableau 10 Energies d’activation des polymeéres

(11.6)

Les polyoléfines (PP et liants) ont des énergies d’activation similaires, entre 42 et 45 kJ/mol. Celles
des couches barriéres sont toutes plus élevées, dans I'ordre croissant : EVOH38, EVOH32 et le PA6. La

présence de liaisons hydrogenes peut expliquer ces énergies supérieures des couches barrieres. Le

PA6 a I’énergie la plus élevée car il a des chaines de plus grande taille que les EVOH méme si il

posséde moins de liaisons hydrogéne.

3.24

Courbes maitresses

L’étude des matériaux a plusieurs températures permet d’élargir la plage de temps ou de fréquence

accessible en construisant des courbes maitresses. Pour cela, il faut utiliser le principe de

superposition temps-température.
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Chapitre 2 : Matériaux et caractérisations

En effet, le comportement d’un polymére a une fréquence wo et une température de référence Ty
données peut aussi étre obtenu a une température T et une fréquence w définie par I'équation
suivante :

o(T)=a; (T)a,(T,) (11.7)
avec ar le facteur de glissement horizontal.

Deux lois empiriques ont été proposées pour décrire ce facteur de glissement : la loi WLF et la loi
d’Arrhenius. Dans notre cas, c’est la loi d’Arrhenius qui s’applique car les essais sont réalisés a une
température bien supérieure (plus de 100°C) aux températures de transition vitreuse des polymeéres.
Au contraire, la loi WLF est adaptée pour des températures proches de la transition vitreuse.

Le facteur de glissement pour la construction des courbes maitresses est finalement obtenu par la
relation ci-dessous :

770(T) EA 1 1
T —_— — — — — — .
aT( ) 7 (To) exp RIT T, (11.8)

Un facteur de glissement vertical br peut également étre calculé. Il prend en compte le changement

T
de masse volumique du polymere en fonction de la température et est défini par le rapport _F_po Il
Y2

sera négligé dans notre étude car la variation de masse volumique est faible pour les polymeéres sur
la plage de température utilisée.

Les courbes maitresses pour le module de viscosité complexe n* en fonction de war a 230°C sont
représentées sur la Figure 69.

1000
— ]
S e o
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= | LO As
& o LIif AL
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100 A EVOH32 ’.-
] A EVOH38 Coos
] * PA6 -
1 [ ]
L | T LR | T LR | T LR | T LR | T
0,1 1 10 100 1000

w*a_(rad/s)

Figure 69 Courbes maitresses de viscosité complexe en fonction de la pulsation de fréquence a 230°C
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Chapitre 2 : Matériaux et caractérisations

3.2.5 Temps de relaxation

L'objectif est de cette partie est de déterminer certains temps de relaxation caractéristiques de nos
polymeéres. Ces derniers étant polydisperses, ils ne sont pas définis par un seul temps de relaxation
mais par une distribution de temps de relaxation. Celle-ci est d’autant plus large que la
polymolécularité du polymére est élevée. Cependant il est possible d’estimer des temps de
relaxation moyens a partir des propriétés rhéologiques. On peut distinguer deux qui permettent de
caractériser la distribution des temps de relaxation [205] :

e Untemps court dit aussi temps de relaxation en nombre : 4, =177, / Gy, (1.9)

e un temps long dit temps de relaxation en masse : A, = 77ng (1.10)

avec la viscosité a cisaillement nul, le module au plateau et la complaisance élastique

Trois « temps longs », caractéristiques de la relaxation de chaines sur toute leurs longueurs, peuvent

étre obtenus via les approches suivantes : (i) A, est obtenu par extrapolation des pentes limites de

G’ et G”, (i) A, est donné par la loi de Carreau et (iii) 4,est obtenu grace au diagramme Cole-Cole

Nous avons choisi de déterminer le temps de relaxation moyen A, a partir des diagrammes Cole-

Cole. Ce type de diagramme représente la partie imaginaire en fonction de la partie réelle de la
viscosité complexe (Figure 70).

= PP
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FEX Fx
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Fy AL o L2f
Fy s, A A EVOH32
IA 4 ., L, x| 4 EVOH3s
/(;)\ A LI A A * PAG
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Ne® ° u A &
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[ ] L] A ;
* ) 4 x
] .. %
i
0
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Figure 70 Diagrammes Cole-Cole a 230°C

L’équation de la viscosité complexe en fonction de la fréquence correspondant a ces diagrammes

est la suivante :

(o)=— T
77(a0__1+(ka%)ba (1.11)

Avec To un temps de relaxation et a un parametre sans dimension.
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Le temps de relaxation moyen A est I'inverse de la fréquence correspondant au maximum de n”’. Son
évolution en fonction de la température est présentée sur la Figure 71.
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Figure 71 Temps de relaxation A, des polymeéres en fonction de la température

Le deuxieme temps de relaxation caractéristique que nous avons estimé est celui relatif au modéle
de Maxwell Amaxwen. |l est déterminé a partir de la fréquence de croisement des modules de
conservation G’ et de perte G”. Il est égal a l'inverse de cette fréquence. Il est associé aux
mouvements de plus petites chaines et correspond donc au temps de relaxation court A,. L'évolution
de ce temps de relaxation court en fonction de la température est représentée sur la Figure 72.
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Figure 72 Temps de relaxation Ayaxwen des polyméres en fonction de la température
97

Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0100/these.pdf
© [A. Bondon], [2015], INSA Lyon, tous droits réservés



Chapitre 2 : Matériaux et caractérisations

Pour les deux temps de relaxation considérés, on observe la méme tendance générale. Les temps de
relaxation Amaxwenl SONt plus courts que les temps obtenus par les diagrammes Cole-Cole. Ils sont donc
bien liés au mouvement de chaines ou de bouts de chaines de faible longueur. Au contraire, les
temps de relaxation Ao correspondent a des mouvements de segments de chaines ou de chaines
macromoléculaires de plus grande taille. Les polyoléfines ont des temps de relaxation plus long que
les couches barrieres. L'élasticité des polyoléfines est donc plus importante. Pour les temps de
relaxation plus courts (Figure 72), le liant L2f et les EVOH sont treés proches. Cela peut étre lié aux
chaines plus courtes du liant L2f par rapport au PP ou au L1f. Le PA6 a les temps de relaxation les plus
faibles et est donc le polymeére le moins élastique. Enfin, I’écart entre les temps de relaxation entre
les matériaux est réduit lorsque la température augmente.

3.2.6 Spectres de relaxation

Un polymére ne possede pas un temps de relaxation mais un ensemble de temps de relaxation
correspondant aux chaines macromoléculaires de diverses longueurs. Le spectre continu de
relaxation peut étre déterminé a partir des propriétés rhéologiques mesurées en viscoélasticité
linéaire. lls ont été obtenus a partir des courbes maitresses (G’, G”) afin d’avoir des données sur une
plus large gamme de fréquence et donc de temps. Les spectres continus de relaxation ont été établis
en utilisant la méthode proposée par Mead [206]. Les relations entre le spectre de relaxation H(A) les
modules de perte et conservation sont les suivantes :

+00 212

G'(w)= j%d (In2) (11.12)
TH(A)od

G"(w)= 150))22)2 (In2) (1.13)

Le spectre de relaxation pondéré par le temps AH(A) correspond a la distribution des temps de
relaxation pour I'ensemble des chaines d’un polymere. Les spectres de relaxation représentés sur la
Figure 73 sont également normalisés par la viscosité a cisaillement nul afin de s’affranchir du
contraste du viscosité entre les polymeres.
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Figure 73 Spectres continus de relaxation a 230°C

La distribution est unimodale pour tous les polyméres étudiés. Ces résultats corroborent ceux
obtenus par CES. lls semblent donc tous étre homogenes, y compris les formulations ou les
concentrés ont été dilués dans du PP vierge. Les temps de relaxation moyens, correspondant au
sommet de chaque pic, sont proches des temps de relaxation obtenus précédemment a partir des
diagrammes Cole-Cole. Leur classement par ordre croissant est le suivant : PA6 < EVOH32 ~ EVOH38
< L2f < L1f < PP ~ LO. Ces résultats confirment la plus grande élasticité des polyoléfines par rapport
aux couches barriéres grace a la présence de populations de chaines de grandes masses.

3.3 Rhéométrie capillaire et défauts d’extrusion

Le comportement rhéologique des polymeéres a également été étudié a des taux de cisaillement plus
élevés avec un rhéometre capillaire CEAST. Les mesures ont été effectuées a I'aide d’une filiere
cylindrique de diamétre de 1 mm et de rapport L/D=30. A 230°C, le PA6 étant trop visqueux, la force
maximale du capteur est atteinte et I'essai est stoppé. Il était nécessaire de trouver un compromis
entre le temps de préchauffe et la dégradation éventuelle du polymeére. D’autres essais ont quand
méme pu étre réalisés a 240°C. Quant aux EVOH, la dégradation est importante pour des taux de
cisaillement aussi élevés et doit étre favorisée par I'auto-échauffement de la matiere dans le

fourreau du rhéometre.

Un exemple a 230°C est donné sur la Figure 74 pour le PP et les liants L1f etL2f. La correction de
Rabinovitch pour le taux de cisaillement a été appliquée aux résultats. Les courbes d’écoulement des
polymeéres obtenues par rhéométrie dynamique sont également représentées.
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Figure 74 Viscosité complexe et viscosité apparente obtenues par rhéométrie dynamique et rhéométrie capillaire a 230°C
Le module de viscosité complexe en fonction de la pulsation de fréquence et la viscosité apparente

en fonction du taux de cisaillement corrigé se superposent bien. La régle de Cox-Merz s’applique
donc bien pour ces polymeéres :

n(y=w)=n"|(o) (11.14)
Le but des essais en rhéométrie capillaire est aussi de déterminer le taux de cisaillement critique a
partir duquel les défauts d’extrusion monocouche apparaissent. Ces défauts ont été largement
étudiés dans la littérature et ont été classés selon différentes catégories [207—209]. lls comprennent
les défauts de surface comme la peau de requin ou le défaut oscillant et ceux en volume avec les
défauts hélicoidal et chaotique a des taux de cisaillement encore plus élevés. Les transitions stable-
instable dans le cas des polymeres linéaires ou ramifiés ont été amplement étudiées et observées in-
situ.

L'aspect des extrudats observés en sortie de filiere du rhéometre capillaire sont rassemblées sur la
Figure 75. La température d’extrusion de 230°C ou 240°C est une température similaire a celle
utilisée dans la suite de notre étude en coextrusion.
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Figure 75 Photographies obtenues a la loupe binoculaire de I'aspect d’extrudats en fonction du taux de cisaillement a
230°C pour le PP, le liant LO et 'EVOH32, 240°C pour le PA6

L'EVOH32 a 230°C et le PA6 a 240°C ne présentent pas de défauts pour des taux de cisaillement
inférieurs a 5000 s. Puisque les cisaillements sont largement inférieurs lors de la mise en forme par
coextrusion, on ne s’est pas focalisé sur I'étude des défauts au-dessus de cette valeur. De surcroit, la
force générée pour extruder ces matériaux a de plus forts taux de cisaillement est trop importante.
On remarque par ailleurs I'apparition de défauts hélicoidaux sur les extrudats de PP et du liant LO a
partir de 5000 s*. La rupture d’extrudat ou « melt fracture » apparait juste aprés et notamment aux
basses températures. Il faut également noter que I'ensemble des matériaux de I'étude possedent
une structure moléculaire quasiment linéaire. Cependant, aucun défaut de type peau d’orange ou
« sharkskin » n’a été observé. Le taux de cisaillement critique a aussi été déterminé aux
températures « basses » de 190°C pour les polyoléfines, 210°C pour les EVASIN et 240°C pour le
PAG6 (Tableau 11).

Taux de cisaillement critique (s-1)

Température (°C) PP LO L1f L2f EVOH32 EVOH38 PA6
190 2000 | 3000 | 3000 3000
210 3000 | 5000 | 5000 5000 3000 3000-5000
230 5000 | 5000 | 5000 10000 > 5000 > 5000
240 > 5000
250 10000 | 5000 | 10000 > 10000 > 5000
260 > 5000

Tableau 11 Taux de cisaillement critique pour I’apparition de défauts d’extrusion

Plus la température augmente, plus le taux de cisaillement critique est élevé. Le taux de cisaillement
critique minimal est 2000 s pour le PP et 3000 s ou 5000 s pour les autres polymeéres. Les défauts
de type hélicoidal et chaotique ont pu étre observés de fagcon plus marquée aux températures
basses. Les amplitudes des vitesses de cisaillement nous confortent dans le fait que ces défauts ne
risquent pas d’étre observé s en coextrusion.
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3.4 Spectrométrie mécanique dynamique a I’état solide

La caractérisation par spectrométrie mécanique dynamique permet de connaitre le comportement
des matériaux a I'état solide et la variation de leurs propriétés viscoélastiques en fonction de la
température et de la fréquence de sollicitation. Le comportement viscoélastique dans la zone
terminale (état fondu aux temps longs ou hautes températures) ou a I'état solide revét une
importance particuliere pour corréler les propriétés rhéologiques des polyméres a leurs structures.
Dans cette partie de I’'étude, nous nous concentrons sur les expériences de spectrométrie mécanique
dynamique.

Les études ont été réalisées sur une DMA Q800 (TA Instruments). Les propriétés viscoélastiques sont
déterminées en tension a une fréquence de 1Hz et une déformation de 0,1%. La rampe de
température est appliguée a une vitesse de 3°C/min, de -100°C a 120°C pour les polyoléfines, 160°C
pour 'EVOH et 200°C pour le PA6. Les plagues ont été obtenues par compression de la méme
maniere que celles utilisées en rhéométrie dynamique. Les échantillons rectangulaires ont été
découpés dans ces plaques et les échantillons ont été étuvés sous vide une nuit a 80°C afin de relaxer
les contraintes résiduelles.

Les Figure 76 (a), (b) et (c) représentent respectivement I'évolution du module de conservation E’, du
module de perte E” et du facteur de perte tan § en fonction de la température.
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Figure 76 Evolution (a) des modules de conservation, (b) des modules de perte des polyméres et (c) de tan & en fonction
de la température
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Au-dessus de 0°C, les polyoléfines ont les modules élastiques E’ les plus bas, dans I'ordre décroissant
suivant : PP, L1f, L2f, et LO. L'EVOH est le polymere de plus haut module jusqu’a sa fusion vers 140°C.
Il ne présente pas de plateau caoutchoutique clairement identifiable. Cette absence peut s’expliquer,
entre autres, par les faibles masses molaires de I'EVOH par rapport aux PA6 et aux polyoléfines. Le
PA6 a un comportement intermédiaire et son module E’ est supérieure au-dela de 140°C car il
possede une température de fusion plus haute. L’évolution des modules visqueux E”’ des différents
matériaux est équivalente.

Plusieurs pics liés aux relaxations des polymeéres sont visibles sur les courbes d’E” et de tan 6. Les
températures des transitions mécaniques associées a la transition vitreuse T, ont été évaluées a
partir de tan 6 (Tableau 12). Il s’agit d’'un outil puissant pour détecter la transition vitreuse par
rapport aux mesures en DSC classique. Les valeurs de T, sont proches de 0 pour les polyoléfines et un
peu plus faibles pour les liants LO et L2f. Les transitions alpha de 'EVOH et du PA6 sont plus élevées
(entre 70 et 80°C). On retrouve donc la méme tendance qu’en DSC. De plus, la DMA permet d’obtenir
les températures de transition mécanique associées a la transition vitreuse pour les polyoléfines
alors gu’elles n’étaient pas détectables en DSC.

Polymeére T(°C) T« (°C)
PP - 0
LO -43 -4
L1f - 1
L2f - -3
EVOH32 -8 78
PA6 - 72

Tableau 12 Températures de transition des polyméres déterminées par spectrométrie mécanique dynamique

La transition secondaire (y) a -43 °C du liant LO n’est pas visible pour le PP et les autres liants. Elle est
associée a la relaxation de I'élastomere qu’il contient. De plus, les transitions (a‘) entre 60 et 100°C
des polyoléfines peuvent étre liées aux défauts cristallins [210]. La relaxation secondaire a -8 °C de
I’EVOH a été attribuée a la relaxation des groupements latéraux [211].

4. Conclusion

Dans le cadre du projet ASPECT, les matériaux utilisés dans les structures multicouches sont un PP en
couche externe, un PA6 ou un EVOH en couche centrale et un liant de type PP-g-AM pour les
compatibiliser. Un certain nombre de liants ont été présentés. lls sont constitués d’un concentré PP-
g-AM qui est dilué dans une matrice de PP. Les liants différent par la structure moléculaire des
chaines greffées, par la quantité d’anhydride maléique et par leur viscoélasticité.

L'étude des propriétés physico-chimiques et structurales des polymeéres a été présentée pour les
principaux matériaux : le PP, les liants LO, L1f et L2f, les EVOH ainsi que le PAG6. Il a été montré que les
distributions des masses molaires du PA6 et particulierement des EVOH sont décalées vers les faibles
masses par rapport au PP et aux liants. Il faut noter que les concentrés de PP-g-AM (CC1 et CC2) ont
des masses molaires faibles et proches de celles d’EVOH. Les chaines de PP portant I'anhydride
maléique greffé sont donc courtes. Il est important de prendre en compte I'existence des chaines de
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petites tailles dans les EVOH et les liants car elles seront impliquées directement dans les
phénomeénes de diffusion et de réaction aux interfaces. En outre, il existe une différence notable du
nombre moyen de fonctions réactives par chaine selon les polymeres. Le PA6 possede un seul
groupement amine en bout de chaine alors que les EVOH contiennent environ 400 groupes
hydroxyles sur leurs chaines. Les PP-g-AM des concentrés sont également multifonctionnelles. Les
chaines des CC1 et CC2 ont respectivement 6 et 1,6 AM/chaine. Dans les systémes compatibilisés, les
copolymeres formés aux interfaces résultent de I'association d’un liant avec le PA6 ou I’'EVOH. Il donc
important de noter que la nature et la quantité des groupements réactifs des matériaux impactent la
structure moléculaires des copolymeres.

Par ailleurs, la sensibilité thermique du PA6 et surtout des EVOH a été mise en évidence en analyse
thermogravimétrique. L'évolution des masses molaires de ces polymeres a aussi été étudiée afin
d’évaluer les modifications structurales engendrés par une sollicitation thermomeécanique.

L’augmentation M au cours du temps est plus prononcée dans le cas de 'EVOH. La réticulation de
ce dernier semble étre le mécanisme de dégradation prépondérant.

L'étude rhéologique de la stabilité thermique a permis de confirmer que les polyoléfines sont
relativement stables alors que le PA6 est plus sensible a cause des réactions de post-condensation.
Quant a 'EVOH, il présente une sensibilité importante a la température, ce qui corrobore la perte de
masse mesurée par ATG La réticulation et la dégradation thermique sont les deux phénoménes mis
en jeu dans la dégradation de I'EVOH. La réticulation est favorisée en présence d’oxygene alors que
la dégradation est prépondérante lorsque la température augmente. Il est donc nécessaire de limiter
la température a 230°C et réduire le temps de séjour dans le procédé afin de limiter sa dégradation.

Les propriétés rhéologiques en viscoélasticité linéaire ont été étudiées pour tous les polymeres. Les
couches barrieres, PA6 et EVOH, sont de loin les matériaux les plus visqueux. Le PP et le liant LO ont
des modules de viscosités complexes plus faibles, suivies des liants L1f et L2f. Les temps de relaxation
caractéristiques et les spectres continus de relaxation ont été déterminés. Les polyoléfines ont des
temps de relaxation plus longs et donc une élasticité plus importante que les couches barriéres. Le
PA6 est le moins élastique des polymeres étudiés. La différence d’élasticité entre les polymeres
diminue lorsque la température augmente. Les rapports de viscosité et d’élasticité seront amplement
discutés dans le chapitre concernant la mise en forme des structures multicouches.

Il faut donc retenir le contraste de viscosité et d’élasticité entre les matériaux et notamment entre
les couches barrieres (EVOH et PA6) et les polyoléfines (PP et liants). Ces différences de
comportement rhéologique peuvent étre a I'origine d’instabilités des écoulements dans le procédé
de coextrusion. A la lumiére de ces résultats, d’autres liants ont été préparés par ARKEMA afin de
pouvoir atténuer ce contraste de viscoélasticité. L'étude de la mise en ceuvre des structures
multicouches et de I'apparition du défaut de granité est détaillée dans le chapitre suivant.
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Chapitre 3 : Mise en forme de structures multicouches
et étude du défaut de granité - approche
macroscopique
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Les propriétés physico-chimiques et rhéologiques des polymeres ont été finement caractérisées dans
le chapitre précédent. La coextrusion de films multicouches a ensuite été réalisée avec I'ensemble d
ces matériaux. Ce chapitre concerne I'étude du défaut de granité et de son apparition dans les films
multicouches coextrudés. Plusieurs technologies de stratification en coextrusion ont été utilisées au
centre de recherche du CERDATO (ARKEMA) et a I'INSA. Tout d’abord, les différentes lignes de
coextrusion et les conditions de mise en ceuvre sont détaillées. Ensuite, le défaut de granité est
étudié en fonction des parameétres procédé et de la nature des matériaux utilisés. L'objectif est de
déterminer les possibles relations entre le défaut de granité et les instabilités interfaciales
généralement rencontrées dans les écoulements stratifiés. L'objectif est de cerner les conditions et
parametres d’apparition de ce défaut au regard de I'ensemble des technologies de stratification
employées.

1. Procédés de coextrusion

1.1 Lignes de coextrusion semi-industrielle (CERDATO)

Une partie des essais de coextrusion a été effectuée au CERDATO (ARKEMA). La structure
initialement étudiée dans le cadre du projet ASPECT est celle utilisée par ARKEMA pour I’évaluation
des granités. Les parametres procédé (températures, débits) ainsi que les matériaux ont été modifiés
au cours des essais. Les films ont été réalisés a I'aide de deux procédés différents, en coextrusion de
film a plat (cast) puis en coextrusion gonflage. Cette section présente le détail de chaque procédé
utilisé.

1.1.1 Coextrusion de film a plat (cast)

La ligne de coextrusion « Collin Cast » permet de réaliser du film plat, du couchage et de la
lamination. Elle est constituée de trois extrudeuses de rapport L/D=25 avec des vis de diamétre de 45
mm (couche externe), de 30 mm (liant) et de 25 mm (couche interne). Elles ont des profils de vis de
type PE, avec une zone d’avalement plus longue pour la vis de 45 mm. Des canaux relient les
extrudeuses et le bloc de répartition : il y en a deux pour I'extrudeuse avec la vis de 45 mm et un seul
pour les deux autres. La stratification des couches de polymeéres est réalisée dans le bloc (Figure 77).
Des coulisseaux et des barillets tournants permettent d’ajuster le nombre (de 1 a 5) et I'épaisseur
des différentes couches. La filiere est de type porte-manteau de 250 mm de large avec un entrefer
réglable entre 300 um et 1 mm.
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Figure 77 Plans des écoulements dans le bloc et la filiere (CERDATO, ARKEMA). Plans 3D obtenus par CAO a 'INSA a partir
des plans fournis par ARKEMA

Le film en sortie de filiere est refroidi sur un rouleau thermorégulé a 30°C et par une lame d’air
positionnée perpendiculairement au film. Des buses d’air sont également placées sur les bords du
film pour limiter les effets de bord. Le film est ensuite entrainé sur le banc d’étirage a une vitesse de
ligne définie et est ensuite bobiné.

1.1.2 Coextrusion gonflage

La ligne de coextrusion gonflage « Collin Gaine » est constituée de 5 extrudeuses de rapport L/D de
25, une pour chaque couche du film : deux pour la couche externe (D=30mm), deux pour le liant
(D=20mm) et une pour la couche interne (D=25mm). Les profils de vis sont de type PE avec des
embouts malaxeurs de type Maddock sur les extrudeuses du PP et celle de I'EVOH. Les couches se
superposent une a une dans la filiere en partant de la couche interne jusqu’a la couche externe. La
filiere est une filiere pancake avec cing plagues empilées les unes sur les autres, une plaque par
couche. Le polymeére rentre d’un c6té de la plaque, le canal est ensuite divisé en deux canaux puis de
nouveau en deux. Le parcours entre les extrudeuses et la sortie de filiere est plus court qu’en
coextrusion cast. Les temps de séjour des polymeres dans la filiere sont par conséquent plus faibles.
A débit équivalent, le temps ouvert a la réaction est donc plus court en coextrusion gonflage.

Le refroidissement de la bulle a la sortie de la filiere s’effectue grace a un anneau de refroidissement
simple flux avec de I'air a température ambiante. La bulle passe dans une cage de calibration formée
de petits rouleaux en plastiques (mobiles autour de leurs axes) afin de maintenir sa forme jusqu’aux
rouleaux pinceurs qui permettent d’aplatir la gaine. Elle est alors étirée et ensuite bobinée.

1.2 Lignes de coextrusion a 'INSA

La majorité des essais de coextrusion ont été réalisés a I'INSA sur deux machines de coextrusion de
film a plat. Elles différent par leur taille et leur technologie de stratification des polyméres.
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1.2.1 Coextrusion pilote (cast)

Tout comme la lighe de coextrusion cast du CERDATO (ARKEMA), la machine de coextrusion pilote
est constituée de trois extrudeuses (couche externe, liant et couche barriere), d’'un bloc de
répartition et d’une filiere. Les caractéristiques des extrudeuses sont listées dans le tableau suivant :

Extrudeuse A (interne) | B (liant) | C (externe)
Diameétre de vis (mm) 30 20 25
Rapport L/D 26 20 20
Vitesse de rotation des vis (tr/min) 100 100 100
Débit (kg/h) 0-8 0-2 0-6

Tableau 13 Caractéristiques des extrudeuses de la coextrusion pilote (INSA)

Les vues de I"’écoulement de la matiere dans le bloc et le schéma de la filiere sont présentées sur la
Figure 78. La stratification est progressive, le liant s’ajoute d’abord de chaque c6té de la couche
interne puis la couche externe en dernier. L’angle de contact entre les couches n’est pas le méme
que celle dans le bloc du CERDATO, ici les couches se superposent perpendiculairement. La filiere est
intermédiaire entre une filiere queue de poisson et une filiere porte-manteau. La largeur en sortie
est de de 360 mm et |'entrefer est réglable entre 0,2 et 1 mm.

Extrudeuse @30
Volume : 61.92cm3

AN
0.600

yd 9{_V e

COUPE A-A

Extrudeuse @25
Volume : 20.52cm3
Jolume . 2U.02cms

/Vulume 208.73cm3

Exfrudeuse @20
Volume : 18.45cm3

Figure 78 Plans des écoulements dans le bloc et la filiere — coextrusion pilote (INSA)

En sortie de filiere, le film est refroidi a I'aide d’une lame d’air et plaqué sur un rouleau thermorégulé
pour étre ensuite entrainé sur une série de rouleaux et bobiné. Des busettes d’air ont été rajoutées
pour plaquer les bords des films sur le rouleau et limiter les surépaisseurs. Il s’agit d’une technologie
versatile permettant d’avoir des structures bi ou tricouches en mettant des inserts.
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1.2.2 Micro-coextrusion (cast)

La micro-coextrusion est une machine de laboratoire spécialement congue pour I'INSA de Lyon. Elle a
une taille plus modeste et permet donc d’extruder de plus faibles quantités de matieres. Les débits
atteignables ainsi que les caractéristiques de chaque extrudeuse sont données dans le Tableau 14.

Extrudeuse A (interne) B (liant) C (externe)
Diametre de vis (mm) 18 12 15
Rapport L/D 25 25 25
Vitesse de rotation des vis (tr/min) 69 69 69
Débit (g/min) 0-70 0-70 0-70

Tableau 14 Caractéristiques des extrudeuses de la micro-coextrusion (INSA)

De facon similaire aux machines précédentes, il y a trois extrudeuses dont les écoulements se
rejoignent dans le bloc puis la filiere porte-manteau (Figure 79 et Figure 80).

f Pressure transducer 1

Q

o Transducer 2

= | PC-

— .

= operating panel
Ll

Transducer
of die

.:D: [ Extruder C :D:.

Figure 79 Schéma global de la micro-coextrusion (INSA)

La technologie de stratification dans le bloc est intermédiaire entre un bloc de répartition classique
et une filiere multicanaux. En effet, la superposition des couches a lieu dans le bloc mais juste avant
I’entrée dans la filiere. Le volume occupé par I'écoulement multicouche dans le bloc est faible en
comparaison aux blocs de coextrusion du CERDATO et de la ligne pilote de I'INSA. Un tel design du
procédé permet d’atteindre des temps de contact réduits entre les couches réactives.
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Extrudeuse A Extrudeuse C !

Volume: 16.49cm3 Volume: 26.92cm3

—

100
164°

Volume: 18.84cm3

Extrudeuse B

Figure 80 Plans des écoulements dans le bloc et la filiere — micro-coextrusion (INSA)

Le bloc a une géométrie variable avec différents inserts permettant de modifier le nombre et la
configuration de I'’écoulement multicouche. A la sortie de la filiere, le film est refroidi sur un rouleau
thermorégulé pour étre ensuite étiré et bobiné.

1.3 Etude préliminaire (étalonnage des extrudeuses)

Le parameétre variable permettant d’ajuster les débits des extrudeuses est la vitesse de rotation des
vis. La connaissance des débits en sortie d’extrudeuse est utile pour remonter aux temps de séjour
ou calculer les taux de cisaillement dans le procédé. Un étalonnage a été effectué sur toutes les
extrudeuses des machines de I'INSA. La masse de polymeére extrudée pendant 2 min est pesée pour
plusieurs vitesses de rotation de vis. Les mesures ont été faites avec le PP qui sera utilisé en couche
externe. Un exemple de résultats pour la coextrusion pilote est représenté sur la Figure 81.
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Figure 81 Exemple de résultats donnant les débits en fonction de la vitesse de rotation des vis — coextrusion pilote (INSA)
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Le débit de chaque extrudeuse augmente linéairement avec la vitesse de rotation des vis. Un
comportement similaire est observé avec les extrudeuses de la micro-coextrusion. L'extrudeuse A
pour la couche centrale a les débits les plus élevés, suivie de I'extrudeuse de la couche externe et
enfin celle du liant avec les débits les plus faibles. Cela s’explique par le fait que la couche de liant est
souvent la plus fine dans les structures multicouches. Il n’y a donc pas besoin de débits tres élevés
pour extruder le liant.

La pente de chacune de nos courbes a été obtenue par régression linéaire en fixant I'intersection
vitesse/débit a (0,0). Elles sont rassemblées dans le Tableau 15 pour les deux machines de
coextrusion de I'INSA et la ligne COLLIN Cast du CERDATO.

Machine A (interne) | B (liant) | C (externe)
Collin Cast 0,07 0,09 0,25
Coextrusion pilote 0,071 0,020 0,054
Micro-coextrusion 0,025 0,009 0,019

Tableau 15 Facteur reliant vitesse de rotation des vis (tr/min) et débits (kg/h) des extrudeuses (coextrusions INSA)

L’étalonnage a aussi été effectué sur I'extrudeuse B avec les liants LO et L2f. Les résultats sont
proches, I'écart maximal sur la pente obtenue avec le PP ou les liants est de 5%. Cet étalonnage
donne une bonne estimation des débits dans nos extrudeuses. Cela nous a permis de prévoir les
conditions de mise en ceuvre a faire varier afin d’étudier I'apparition du défaut de granité.

1.4 Evaluation des temps de séjour

Le temps de séjour est un parameétre important dans la mise en ceuvre de polymeéres, notamment en
présence de matériaux sensibles thermo-mécaniquement. Le temps de séjour dans le bloc et la filiere
pour un débit massique Qm donné peut étre déterminé en connaissant la masse volumique p et le
volume V occupé par la matiére :

=2V

(11.15)
Qn

Les volumes des canaux dans le bloc et la filiere des différentes lignes de coextrusion ont été
déterminés a partir des plans numériques et sont rassemblés dans le Tableau 16. Le volume matiere
dans le bloc de la coextrusion pilote de I'INSA est deux fois plus faible que dans le bloc du CERDATO
mais le volume de la filiere est presque deux fois plus élevé. Le volume total filiere + bloc est donc
malgré tout légérement plus restreint pour la coextrusion de I'INSA. On observe également que les
volumes de la micro-coextrusion sont bien inférieurs par rapport aux deux autres procédés.

Machine V bloc (cm?) | V filiere (cm3) | V total (cm?)
CERDATO Cast 235 110 345
Coextrusion pilote 101 209 310
Micro-coextrusion 62 15 77

Tableau 16 Volume occupée par la matiére dans le bloc de répartition et la filiere des lignes de coextrusion cast
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Par ailleurs, le temps de contact des couches réactives d’un systéme compatibilisé permet d’avoir le
temps ouvert a la réaction a I'état fondu dans le bloc et la filiere. Il est obtenu en considérant
uniqguement le volume ou la couche centrale et le liant sont en contact. On peut distinguer trois
zones dans le cas d’un film constitué de cing couches :

= 3 couches B/A/B dans le bloc
= 5 couches C/B/A/B/C dans le bloc
= 5 couches C/B/A/B/C dans la filiere

On prend les valeurs maximales des débits pour déterminer les temps de contact courts et les débits
a une vitesse minimale de 5 tr/min pour les temps de contact longs (Tableau 17). Les volumes des
trois zones sont donnés dans le Tableau 18 pour chaque procédé de coextrusion ainsi que les temps
de contact minimal et maximal dans chacune de ces zones.

Extrudeuse A Extrudeuse B Extrudeuse C
(couche interne (liant) (couche externe)

Débit min (kg/h) 0,4 0,5 1,3
CERDATO Cast —

Débit max (kg/h) 4 15 25

. . Débit min (kg/h) 0,4 0,10 0,3
Coextrusion pilote —

Débit max (kg/h) 7 2 5,4

] . Débit min (kg/h) 0,1 0,05 0,1
Micro-coextrusion —

Débit max (kg/h) 1,8 0,63 1,3

Tableau 17 Valeurs minimale et maximale des débits utilisées pour évaluer les temps de contact et les taux de
cisaillement dans le bloc de répartition et la filiere des procédés de coextrusion

Zone Paramétre | CERDATO Cast | Coextrusion pilote | Micro-coextrusion
V (cmd) 24 19,1 3,24
B/A/B bloc tc min (s) 4 6 4
tc max (s) 85 130 55
V (em3) 83 19,1 1,98
C/B/A/B/Cbloc | t.min(s) 5 4 2
tc max (s) 115 80 20
V (em3) 110 209 15
C/B/A/B/C filiere | t. min (s) 7 54 12
tc max (s) 155 880 165
V (cm3) 217 247 20
Total t. min (s) 16 64 18
t. max (s) 355 1090 240

Tableau 18 Volumes et temps de contact de I’écoulement multicouche dans les procédés de coextrusion

Bien que des temps de contact inférieurs a 30 s soient atteignables, les vitesses maximales de
rotation des vis ne seront pas utilisées en pratique. Les temps de contact moyens entre les couches
seront donc intermédiaires entre les temps minimum et maximum. Il y a une différence importante
entre les temps maximums selon le procédé. Sur la ligne de coextrusion pilote de I'INSA, le temps de
contact peut étre trés long. L'étude sur ces différentes machines permet d’accéder a une large
gamme de temps de contact entre les couches réactives de polymeres.
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1.5 Evaluation des taux de cisaillement apparents dans la zone
de stratification

La déformation en cisaillement d’un écoulement multicouche en coextrusion peut étre a l'origine
d’instabilités interfaciales. Le cisaillement a considérer est donc celui dans le bloc et la filiere ou les
polymeéres se superposent a I’état fondu. On donne ici le calcul du taux de cisaillement dans le cas de
fluides incompressibles au comportement newtonien dans le cas d’'un écoulement laminaire, en
régime permanent et en supposant qu’il n’y a pas de glissement a la paroi. Les taux de cisaillement a
la paroi sont donnés dans les trois zones bu bloc et de |a filiere ou I’écoulement est stratifié :

= 3 couches B/A/B dans le bloc
= 5 couches C/B/A/B /C alasortie du bloc et a I'entrée de la filiere
= 5 couches C/B/A/B /C en sortie de filiere

. 6Q,
m = \Wh?

(11.16)

La hauteur du canal dans la zone terminale de la filiere étant variable, les taux de cisaillement ont été
déterminés pour les valeurs minimales et maximales de I'entrefer. lls sont calculés a partir de
I’équation (I1.16) avec h la hauteur du canal et W sa largeur et Q, le débit volumique dans la zone
considérée. Les débits utilisés sont les mémes que pour |'évaluation des temps de contact dans le
bloc et la filiere déterminés dans la section précédente (Tableau 17).

Coextrusion Paramétre B/A/B C/B/.A/B/C Cc/B/A/B/C filiere | C/B/A/B/C f||_|ere
bloc sortie bloc entrefer max entrefer min

h (mm) 8 14 1 0,3

CERDATO : W (mm) 30 40 250 250
Cast yparoi min (SJ) 0,8 0,6 17 194
7}paroi max (5_1) 21 12 382 4247

h (mm) 10 10 1 0,2

Coextrusion | — W (mm) 50 50 350 350
pilote Y paroi Min (s) 0,2 0,3 4 101
7}paroi max (S_l) 3 6 81 2020

h (mm) 4 7 2 0,1

Micro- W (mm) 30 25 100 100
coextrusion | 7 paroi Min (s™) 0,6 0,4 1,3 130
7}paroi max (S_l) 9 6 18 1818

Tableau 19 Taux de cisaillement maximal aux parois dans les procédés de coextrusion

Les taux de cisaillement sont plus élevés dans la coextrusion du CERDATO car les débits atteignables
sont plus importants que sur les machines de I'INSA. On remarque globalement que le taux de
cisaillement est faible dans le bloc de répartition, il est inférieur & 10 s 4 I'INSA et dépasse a peine
20 s pour la machine du CERDATO. Le cisaillement est plus marqué dans la zone terminale de la
filiere car I'épaisseur du canal est plus faible que dans le bloc et en entrée de filiere. Lorsque
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I’entrefer est ouvert au maximum, le taux de cisaillement reste modeste sur la coextrusion pilote et
surtout sur la micro-coextrusion. Il est par contre élevé (presque 400 s?) sur la Collin Cast. La
réduction de I’entrefer amplifie largement le taux de cisaillement qui est alors supérieur a 1000 s™. La
gamme de vitesse de cisaillement imposée a I'écoulement multicouche est donc tres large. On
retiendra qu’elle est la plus élevée en sortie de filiere au niveau ou I'entrefer est réglable.

2. Etude du défaut de granité en coextrusion

2.1 Conditions opératoires

Les films multicouches de notre étude ont été coextrudés sur des procédés différents au CERDATO
(ARKEMA) et a I'INSA. Les polymeres et les conditions opératoires de chaque campagne d’essais
varient selon les parametres matériaux et procédé que I'on a voulu étudier. Cette section présente
les objectifs et les conditions de mise en ceuvre des essais réalisés. Tous les matériaux coextrudés,
notamment I'EVOH et le PA6, ont été séchés dans une étuve sous vide a 80°C pendant au moins une
nuit.

2.1.1 Mise en forme de films multicouches au CERDATO

2.1.1.a Coextrusion cast

La premiére campagne d’essais réalisée au CERDATO en 2012 avait pour but d’observer dans des
conditions industrielles le défaut de granité dans des films multicouches coextrudés avec I'EVOH32 et
les liants de base de I’étude (LO, L1f et L2f). Les températures d’extrusion de 'EVOH ou de I'ensemble
du procédé (extrudeuses + bloc + filiere) ainsi que les débits ont varié afin d’observer leur incidence
sur I'apparition du défaut (Tableau 20, essais A1, A2 et A3). En enlevant la couche externe de PP, des
structures tricouches liant/EVOH/liant ont aussi été obtenus.

Essai Débits (kg/h) R:t;;?t:ie Temps de contact
A B C B/A tl(s) | t2(s) | t3(s) t(s)
Al 1,1 1,41 90 1,4 28 21 28 76
A2 21129 | 18 1,4 14 10 14 38
A3 32 | 43 | 27 1,4 9 7 9 25
A4 2,2 121|328 0,9 16 30 39 85

Tableau 20 Liste des débits et des temps de contact entre le liant et la couche centrale dans le bloc et la filiere pour des
films 5 couches obtenus sur la ligne COLLIN Cast du CERDATO

Une deuxieme campagne d’essais a eu lieu en 2014 afin de valider sur la ligne de coextrusion semi-
industrielle les résultats obtenus a I'échelle du laboratoire a I'INSA. L'objectif était d’étudier les
différents liants formulés en fonction du concentré de PP-g-AM utilisé, de leur taux d’AM global et de
la viscosité de la matrice de polypropylene. On a coextrudé des films multicouches contenant ces
liants avec 'EVOH32 ou le PA6. L'effet du cisaillement sur le défaut de granité a aussi été étudié, soit
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en modifiant la distance entre l'interface réactive et la paroi (essai A4), soit en faisant varier
I’entrefer en sortie de filiere. Hormis ces essais, I'entrefer en sortie de filiere était toujours fixé a 300

pum.

Le Tableau 21 rassemble les matériaux utilisés sur la ligne Collin Cast. Les temps de contact t de
chaque essai (Tableau 20) sont séparés selon trois zones, t1 pour I'écoulement tricouche B/A/B dans
le bloc, t2 pour la structure C/B/A/B/C dans le bloc et t3 dans la filiere. Sur I'ensemble des essais, les
temps de contact a I’état fondu du liant et de la couche centrale sont assez courts entre 30 et 90
secondes environ.

Extrudeuse @25 @30 @45
PP
LO

PA6 L1f / L1f-0.05
EVOH32 | L1v/ L1v-0.05
L2f / L2f-0.05
L2v / L2v-0.05

Matériaux PP

Tableau 21 Matériaux utilisés lors des essais sur la coextrusion Collin Cast (CERDATO)

Les profils de températures des extrudeuses avec une température du bloc et de la filiere a
230°C sont les suivants :

* PPetPE(@45):200-210-220-230-230-230"°C
* EVOH (@25): 190 — 200 — 210 — 210 — 210 °C ou 200 — 210 — 220 — 230 - 230 °C
* Liants (@30) : 200 — 210 - 210 -220-230-230°C

Les films ont aussi été coextrudés a plus basse température. Les profils de températures appliqués
avec une température du bloc et de la filiere a 210°C sont :

= PP (®45):190-200-210-210-210-210°C
= EVOH (@25):190-200-210-210-210"°C
= Liants (¥30) : 190 — 200 - 200 — 210 - 210 - 210 °C

Le PA6 a été coextrudé a plus haute température avec le bloc et la filiere a 255°C et les profils de
températures ci-dessous :

= PP (®45):200-210-220-230-230-230"°C
= PA6(@25):220-240-260-270-270°C
» Liant (¥30):200-210-210-220-230-230"°C

Tous les films 5 couches ont été obtenus a épaisseur constante de 126 um. Pour cela, la vitesse
d’étirage des films en sortie de filiere a été ajustée en fonction du débit global. La répartition des
épaisseurs des films PP/liant/barriére/liant/PP mesurée au CERDATAO pour les essais Al, A2 et A3
est de 50/8/10/8/50 um et de 25/8/60/8/25 um pour I'essai A4.
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Chapitre 3 : Mise en forme de structures multicouches et étude du défaut de granité

2.1.1.b Coextrusion gonflage

Quelques essais ont été réalisés sur la ligne de coextrusion gonflage afin d’examiner I'effet d’'un
procédé de coextrusion différent du cast sur I'apparition ou non du défaut de granité. Etant donné
les différences de technologies entre les deux types de coextrusion, on peut s’attendre a ce que
I'aspect des films change selon le procédé utilisé.

Extrudeuse | @25 2x @30 | 2x @45
LO
- L1f
Matériaux | EVOH32 Lof PP
PP

Tableau 22 Matériaux utilisés lors des essais sur la coextrusion Collin Gaine (CERDATO)

Les polymeéres mis en ceuvre par coextrusion gonflage sont généralement plus visqueux qu’en
coextrusion de film a plat. Dans notre cas, les matériaux utilisés (Tableau 22) ne sont pas adaptés et
notamment les polyoléfines qui sont trop fluides. Les paramétres procédé ont donc étre ajustés pour
pouvoir extruder la structure multicouche. La bulle a pu étre « assise » uniquement avec une hauteur
de figeage de 450 mm.

La température de la filiere a été abaissée a 210°C avec les profils de températures des extrudeuses
listés ci-dessous :

= PP (®30):180-190-200-200 - 200 - 200 °C
* EVOH (@25):190-200-210-210-210-210"°C
* Liants (¥20) : 190 — 200 — 200 — 210 - 210 °C

2.1.2 Mise en forme de films multicouches a I'INSA

2.1.2.a Coextrusion pilote (cast)

La majorité des essais de coextrusion ont été effectués a I'INSA. La machine de coextrusion pilote a
tout d’abord été utilisée avec les différentes couches barrieres et les liants de base de notre étude
(Tableau 23).

Extrudeuse | A (@30) | B (@#20) | C (@25)
PAG LLlof

Matériaux | EVOH32 Lof PP
EVOH38 PP

Tableau 23 Matériaux utilisés lors des essais sur la coextrusion pilote (INSA)

L'influence des parameétres procédé dont la température et les débits (i.e. les épaisseurs et le temps
de séjour) sur la présence du défaut a été examinée. Le Tableau 24 liste les combinaisons de débits
utilisés ainsi que les temps de contact entre le couche centrale et le liant. Dans les conditions des
séries d’essais de B1 a B8 et de B9 a B23, le débit de la couche externe de PP reste constant et les
débits de la couche centrale et du liant varient. Lors des essais B24 et B25, le débit de la couche
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Chapitre 3 : Mise en forme de structures multicouches et étude du défaut de granité

externe a été divisé par 6 et le débit de la couche centrale a été multiplié respectivement par 2 et 4
par rapport a I'essai B2. Cela permet de déplacer I'interface réactive liant/EVOH vers la paroi ou le
cisaillement est le plus élevé. Le temps de contact entre le liant et la couche barriére est compris
entre 1 et 6 min environ pour les essais réalisés sur cette machine de coextrusion.

Débits (kg/h) Ratios de débits Temps de contact
Essai | A B C B/A tl(s) | t2(s) | t3(s) t (min)
B1 |06 |19 | 3,2 3,35 22 10 105 2,3
B2 |06 |11 3,2 2,01 32 11 121 2,7
B3 |06 | 06| 3,2 1,00 48 13 137 3,3
B4 | 1,1 | 06 | 3,2 0,50 32 11 | 122 2,7
B5 | 23|06 | 3,2 0,25 19 9 99 2,1
B6 | 53|06 | 3,2 0,11 9 6 66 1,4
B7 | 53|03/ 3,2 0,05 10 6 68 1,4
B8 | 67 |01] 3,2 0,01 8 5 60 1,2
B9 | 04|01/ 22 0,27 122 | 21 | 230 6,2
B10 | 0,4 | 0,6 | 2,2 1,61 59 18 195 4,5
B11 | 1,2 | 0,3 | 2,2 0,24 37 15 165 3,6
B12 | 1,2 | 0,6 | 2,2 0,47 31 14 153 3,3
B13 | 1,2 | 1,3 | 2,2 1,10 22 12 128 2,7
B14 | 1,2 | 1,0 | 2,2 0,79 26 13 139 3,0
B15 | 1,2 | 1,7 | 2,2 1,42 19 11 118 2,5
B16 | 2,4 | 0,3 | 2,2 0,12 20 11 124 2,6
B17 | 2,4 | 0,6 | 2,2 0,24 18 11 | 117 2,4
B18 | 3,6 | 0,3 | 2,2 0,08 14 9 100 2,1
B19 | 4,3 | 1,0 | 2,2 0,22 11 7 82 1,7
B20 | 50 | 0,3 | 2,2 0,06 10 7 81 1,6
B21 | 6,4 | 0,1 | 2,2 0,01 8 6 70 1,4
B22 | 64 | 0,3 | 2,2 0,04 8 6 68 1,4
B23 | 64 | 1,7 | 2,2 0,27 7 5 59 1,2
B24 | 1,1 | 1,1 | 0,5 1,00 24 20 213 4,3
B25 | 2,3 | 1,1 | 0,5 0,50 16 14 152 3,0

Tableau 24 Liste des débits et des temps de contact entre le liant et la couche centrale dans le bloc et la filiere pour des
films 5 couches obtenus sur la coextrusion pilote de I'INSA

Avec une température de 230°C dans le bloc et la filiere, les profils de températures des extrudeuses
sont :

=  PA6:225-235-240-240°C
= EVOH:200-210-220-230°C
=  PPetliants:200-210-230-230°C

La coextrusion a plus basse température avec le bloc et la filiere a 210°C, le profil de températures
pour 'EVOH, le PP et les liants est 190 — 200 — 210 — 210 °C. Lorsque la température du bloc et de la
filiere est de 190°C, le profil de températures des extrudeuses est 180 — 190 — 190 — 190 °C.
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Chapitre 3 : Mise en forme de structures multicouches et étude du défaut de granité

A la différence des films coextrudés au CERDATO, la vitesse d’étirage est fixée et les films obtenus
n’ont donc pas tous la méme épaisseur. En paralléle, la vitesse d’'étirage a été modifiée en gardant
des températures et des débits constants dans le procédé pour étudier son role dans I'aspect final
des films.

2.1.2.b Micro-coextrusion (cast)

Les structures multicouches ont également été obtenues par micro-coextrusion. Dans un premier
temps des essais similaires a ceux de la coextrusion pilote ont été réalisés pour vérifier les résultats
obtenus précédemment avec I'EVOH38 et le PA6. Dans un second temps, différents liants ont été
étudiés (Tableau 25) afin de mettre en évidence I'impact de leurs formulations sur le défaut de
granité.

Extrudeuse | A (#18) B (©12) C (@15)
PP
LO
L1f/ L1f-0.05 / L1f-0.2
‘. PA6 L1v
Matériaux EVOH38 Lof PP
L2v
L3f
L4f

Tableau 25 Matériaux utilisés lors des essais sur la micro-coextrusion (INSA)

Le Tableau 26 liste les combinaisons de débits utilisés et les temps de contact associés sont listés
dans le. Les temps de contact entre le liant et la couche barriére sont compris entre 30 et 90
secondes environ et sont bien plus courts que ceux rencontrés sur la ligne de coextrusion pilote. Les
essais ont été réalisés a vitesse d’étirage constante (2 tr/min) et en faisant varier les débits de
chaque extrudeuse. De plus, I'influence la vitesse d’étirage et de la température du chill-roll a ensuite
été prise en compte.

Essai Débits (kg/h) R:t;;?t:ie Temps de contact
A B C B/A tl(s) | t2(s) | t3(s) t(s)
C1 02|04 06 1,8 13 4 34 52
C2 02|04 0,2 1,8 13 6 49 68
C3 02102106 0,7 22 6 43 71
Ca 06 |05 ] 1,3 0,9 8 2 18 28
Cc5 020204 0,9 25 7 53 84

Tableau 26 Liste des débits et des temps de contact entre le liant et la couche centrale dans le bloc et la filiere pour des
films 5 couches obtenus sur la micro-coextrusion

De facon similaire aux autres machines de coextrusion, on a fait varier les débits des extrudeuses et
les températures de mise en ceuvre. A 210°C ou 230°C dans le bloc et la filiere, les profils de
températures des trois extrudeuses sont respectivement 200 — 210 — 210 °C ou 200 — 210 - 230 °C.
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Chapitre 3 : Mise en forme de structures multicouches et étude du défaut de granité

2.2 Stabilité des films multicouches coextrudés

2.2.1 Elaboration de cartes de stabilité expérimentales

Afin de représenter la stabilité des films multicouches coextrudés, des cartes de stabilité ont été
construites expérimentalement. On s’intéresse a l'interface des films multicouches coextrudés ou a
lieu la réaction de compatibilisation. L’aspect des films est schématisé en fonction du ratio des débits
massiques des extrudeuses de la couche centrale (PA6 ou EVOH) et du liant. Dans le cas des systemes
non-réactifs, le liant est remplacé par le PP. Les ratios de débits de deux couches adjacentes
traduisent indirectement les ratios d’épaisseurs. Chaque ligne du graphique correspond a une
configuration donnée, avec un liant et une couche centrale, caractérisée par le rapport de leurs
viscosités a cisaillement nul en ordonnée. L’aspect des films dans les cartes de stabilité est réparti en
guatre catégories :

= Stable : le film ne présente aucun défaut ou instabilité, il est translucide

= Défaut: un défaut apparait dans le film avec une perte de transparence. Il concerne
notamment le défaut de granité

= Vagues: des instabilités d’écoulement apparaissent dans les films sous forme de larges
chevrons réguliers

= Chaotique : les défauts et/ou instabilités sont trés importantes dans les films et conduisent a
une déformation importante en volume et/ou la formation de trous

En ce qui concerne le défaut d’encapsulation, ce phénomeéne a été observé sur les bords des films
coextrudés. Malgré I'existence du phénomene d’encapsulation, ce type de défaut n’est pas pris en
compte dans les cartes de stabilité expérimentales car il est limité aux extrémités des films et n’altere
pas la zone centrale.

Tout d’abord, les structures non-réactives PP/PP/(PA6 ou EVOH32)/PP/PP et réactives PP/LO/(PA6 ou
EVOH32)/L0/PP ont été comparées. La carte de stabilité de ces systémes obtenus sur la coextrusion
pilote de I'INSA a 230°C est visible sur la Figure 82. lls correspondent aux essais B1 a B8 du Tableau
24. La température de 230°C est la seule permettant de coextruder dans les mémes conditions
I’EVOH en limitant sa dégradation et le PA6 qui a une température de fusion plus élevée que I'EVOH.

120

Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0100/these.pdf
© [A. Bondon], [2015], INSA Lyon, tous droits réservés



Chapitre 3 : Mise en forme de structures multicouches et étude du défaut de granité

| stable Défaut Vagues | ><| Chaotique
—~ 0,62- PP/PP/PAG/PP/PP
I
(@)
S
w
3
o
©
E 0,69 PP/PP-g-AM/PA6/PP-g-AM/PP
£
=
T
il PP/PP{EVOH32/PP/PP
o 0,631 /PPl /PP/
o
3
o
o
e
5 0.69- PP/PP-g-AM/EVOH32/PP-g-AM/PP
T T T T T T T T T T T
0,01 0,1 1

Q,(PP ou PP-g-AM)/Q_(PA6 ou EVOH)

Figure 82 Carte de stabilité de films multicouches réactifs et non-réactifs avec le PA6 ou 'EVOH a 230°C

La Figure 83 montre les photos des différents films coextrudés a iso-conditions a 230°C avec un
rapport de débits liant/barriére intermédiaire de 0,5. Cela permet de visualiser qualitativement la
facon dont on pergoit un objet a travers les films. La distance entre la feuille (ou est inscrit le mot
film) et le film coextrudé est fixée a 10 cm. Selon les défauts des structures multicouches,
I'inscription est plus ou moins lisible en comparaison avec une référence (Figure 83 (a)) ou il n’y pas
de film. Une photographie des instabilités de type vagues est également montrée (Figure 83 (b)).

On observe nettement I'absence de défaut dans les films non compatibilisés, avec le PP a la place du
liant (Figure 83(c) et Figure 83 (d)). Seules des instabilités sous forme de vagues peuvent étre
observées pour des ratios de débit inférieurs a 0,05 entre le PP et 'EVOH32. Il y globalement tres peu
d’instabilités d’écoulement dans ces films non-réactifs. Les structures multicouches peuvent étre
déstabilisées si le polymere le plus élastique constitue la couche centrale ou le composant
minoritaire [32, 33]. Le plus élastique de nos matériaux, le PP, est placé en couche externe et il est le
constituant majoritaire de nos films. Cette configuration favorise la stabilité des écoulements
multicouches en coextrusion.

Dans le cas des structures compatibilisées avec le PA6 et le liant LO, un tres léger défaut peut étre
observé. Les films multicouches sont toutefois stables et gardent une transparence importante
(Figure 83(e)). Ce n’est par contre pas le cas des systéemes réactifs contenant 'EVOH. En effet, les
films avec I'EVOH et le liant LO présentent un défaut important avec une diminution forte voire totale
de la transparence (Figure 83(f)). Ce défaut est le défaut de « granité » et il est toujours présent quel
que soit le ratio de débit liant/EVOH.
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_

(a) référence sans film (b) Instabilité interfaciale (vagues)

(c) PP/PP/PAG/PP/PP (d) PP/PP/EVOH32/PP/;’P

(e) PP/LO/PAG/LO/PP (f) PP/LO/EVOH32/LO/PP

Figure 83 Photographies des films multicouches réactifs et non réactifs comprenant le PA6 ou ’EVOH32 - visualisation de
la transparence des films en présence de défauts et des instabilités de type vagues

Des instabilités de type vagues ont aussi été observées avec les deux couches barrieres (PA6 et
EVOH) et le liant LO aux faibles ratios de débit liant/barriére (Figure 83(b)). On observe des vagues de
plus grande amplitude dans les systémes réactifs par rapport aux films non compatibilisés. L'origine
de ce type d’instabilité provient de la déformation de la couche la plus fine lorsque les polymeres se
superposent a I'état fondu dans le bloc [40]. Si le débit de la couche centrale est 20 fois plus élevé
gue le débit de la couche de PP ou de liant, la différence de vitesse engendre une déformation de la
couche minoritaire. La couche la plus fine est celle du PP ou du liant se déposant sur la couche
barriere pour former un écoulement tricouche avant que la couche externe ne s’ajoute. De plus, les
instabilités sous forme de vagues peuvent étre observées simultanément au défaut de granité dans
les films réactifs avec 'EVOH. Les deux phénomeénes sont donc bien distincts, le défaut de granité
n’est pas une instabilité interfaciale de type vagues. La deuxieme principale instabilité aux interfaces
est celle de type zig-zag, elle sera prise en compte par la suite afin de savoir si elle peut étre corrélée
ou non au défaut de granité.
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Figure 84 Rapports de viscosité complexe entre le PP ou le liant LO et les couches barriéres PA6 ou EVOH a 230°C

L’évolution des rapports de viscosités complexes mesurées en rhéométrie dynamique a 230°C est
représentée sur la Figure 84 pour les quatre systémes. Les ratios de viscosités entre les polyoléfines
(PP ou liant) et les couches barriéres (PA6 ou EVOH) sont tous assez proches autour de 0,6-0,7 aux
basses fréquences et entre 0,3 et 0,5 aux hautes fréquences. Le contraste de viscosité du liant LO est
plus faible avec 'EVOH qu’avec le PA6. Ce sont donc les structures avec le PA6 qui devraient étre les
moins stables. Le défaut de granité est pourtant présent uniguement dans les films avec 'EVOH et le
liant LO. Ce défaut est spécifique au couple EVOH/PP-g-AM et ne peut donc pas étre attribué au
contraste de viscosité entre ces polyméres. De fagon similaire, les rapports d’élasticité liant/barriére
sont calculés par le rapport des temps de relaxation moyens obtenus via les diagrammes Cole-Cole.
lls sont de 3,9 pour les paires PP/EVOH et LO/EVOH et de 4,8 pour les couples PP/PA6 et LO/PA6. Ces
ratios d’élasticités sont donc assez proches. Les ratios un peu plus faibles avec 'EVOH qu’avec le PA6
devraient étre bénéfiques aux systémes EVOH/liant. Ce n’est pourtant pas le cas car ces systémes
comportent justement le défaut de granité. Le contraste de propriétés rhéologiques entre le liant et
I’EVOH ne peut donc pas expliquer a lui seul la formation du défaut de granité en coextrusion.

Notre étude se concentre ensuite sur les systemes réactifs. Des films multicouches ont été
coextrudés a 230°C avec les trois couches centrales PA6, EVOH32 et EVOH38 et les trois liants de
base LO, L1f et L2f. Les débits utilisés correspondent aux essais B9 a B23 du Tableau 24. Les cartes de
stabilité pour ces essais sont visibles pour chaque couche barriére sur la Figure 85, la Figure 86 et la
Figure 87.
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Figure 85 Carte de stabilité de films multicouches PP/liant/PA6/liant/PP a 230°C

On remarque que les films avec le PA6 présentent trés peu de défauts en comparaison aux films
contenant les EVOH. Il y a toujours des instabilités de type vagues qui apparaissent en dessous d’un
certain ratio de débit liant/PA6. Ce ratio limite dépend du rapport de viscosité entre les deux
couches. En effet, plus le contraste de viscosité entre le liant et le PA6 est important plus les vagues
apparaissent a un ratio de débit élevé (0,2 pour le liant L2f). La vitesse, i.e. le débit de PA6 nécessaire
pour déformer la fine couche de liant diminue donc avec la viscosité du liant. Dans le cas du liant L2f,
I'aspect des films devient chaotique pour des ratios de débit inférieurs a 0,1. Les vagues sont
amplifiées et déstructurent totalement les films.

La présence d’instabilités sous forme de vagues jusqu’a un comportement chaotique est également
visible dans les structures multicouches avec 'EVOH32 (Figure 86) ou I'EVOH38 (Figure 87). Elles
apparaissent aussi a des ratios de débits liant/barrieére plus élevés lorsque la viscosité du liant
diminue. Par ailleurs, le défaut de granité est visible sur tous les films coextrudés simultanément avec
un EVOH et un liant PP-g-AM. Les défauts observés sont homogénes sur toute la largeur du film avec
les liants LO et L1f. Il existe par contre des zones plus ou moins larges avec le liant L2f ou le film est
translucide et parait donc plus stable. Méme si localement le défaut de granité peut étre plus
important avec le liant L2f, on considere que le film est plus stable puisque le défaut recouvre une
moindre surface du film. La différence d’aspect n’est pas toujours flagrante entre les films, il y a un
peu moins de défaut de granité avec 'lEVOH38 qu’avec I'EVOH32. On remarque une amélioration des
films pour des ratios de débits liant/barriére supérieurs a 0,5. Les bandes de stabilité ou il y a moins
de défaut de granité sont toujours visibles avec le couple EVOH38/L2f. Bien que le défaut de granité
soit toujours homogéne avec les liants LO et L1f, on observe aussi de trés fines bandes transparentes
avec ces liants et 'EVOH38 contrairement aux films avec 'EVOH32. De plus, les films coextrudés avec
I’EVOH32 ont une coloration jaune plus importante qu’avec I'EVOH38. Cela confirme les résultats
obtenus précédemment lors de I'étude de la stabilité thermique des matériaux.
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Figure 86 Carte de stabilité de films multicouches PP/liant/EVOH32/liant/PP & 230°C
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Figure 87 Carte de stabilité de films multicouches PP/liant/EVOH38/liant/PP a 230°C
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Chapitre 3 : Mise en forme de structures multicouches et étude du défaut de granité

Les films 5 couches PP/liant/EVOH38/liant/PP ont aussi été coextrudés a plus basse température,
210°C et 190°C au lieu de 230°C. La Figure 88 est la carte de stabilité décrivant I'aspect des films

multicouches coextrudés a 190°C.
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Figure 88 Carte de stabilité de films multicouches PP/liant/EVOH38/liant/PP a 190°C

On a sensiblement les mémes résultats a 190°C qu’a 230°C (Figure 87) :

= |nstabilités de type vagues pour les faibles ratios de débits et davantage avec le liant L2f d(i a
I’écart de viscosité plus important par rapport a I'EVOH

= Le défaut de granité est visible sur tous les films

= Des zones/bandes de stabilité sont présentes pour les liants L1f et L2f aux ratios de de débits

supérieursa 1

La reproductibilité des résultats a été vérifiée. Hormis les rapports de viscosités, la carte de stabilité
obtenue a 210°C est la méme que celle a 190°C. Le défaut de granité est pourtant différent selon la
température utilisée. Plus la température de coextrusion diminue, plus le défaut est fin et meilleure
est la transparence des films. Les cartes de stabilité expérimentales ne permettent pas d’observer
cette amélioration. Elles sont donc insuffisantes pour comprendre I'apparition du défaut de granité
dans les films multicouches d’EVOH et de polypropyléne compatibilisés par un liant PP-g-AM.

2.2.2 Défaut de granité : description et caractérisations

Le défaut de granité apparait dans les films multicouches contenant au moins une interface entre un
liant PP-g-AM et un EVOH. Il apparait juste apres la sortie de la filiere, avant que I'’écoulement soit
plagué sur le rouleau thermorégulé et refroidi par la lame d’air. Les instabilités interfaciales
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Chapitre 3 : Mise en forme de structures multicouches et étude du défaut de granité

généralement rencontrées en coextrusion de type vagues ou zig-zag sont régulieres et leur motif se
répete a une fréquence fixe. Au contraire, le défaut de granité semble aléatoire dans le sens ou il ne
présente pas d’orientation particuliére (Figure 89). Ce défaut entraine une perte de transparence des
films multicouches donnant un aspect de verre dépoli ou de peau d’orange, comme décrit dans un
rapport technique de la société Equistar [212].

Figure 89 Photographie obtenue a la loupe binoculaire d’un film PP/PP-g-AM/EVOH/PP-g-AM/PP

Dans le cadre du projet ASPECT, les films multicouches ont été observés au microscope optique par
ARKEMA et le Laboratoire de Physique du Solide. En plus de I'aspect granuleux plus ou moins marqué
en surface, une ondulation de l'interface EVOH/liant a été observée. Elles induisent alors une
variation d’épaisseur de la couche centrale d’EVOH. La longueur d’onde de ces oscillations a été
évaluée a une centaine de micrometres. Elle est cependant difficile a déterminer car les ondulations
ne sont pas forcément régulieres.

La conséquence principale des irrégularités des films coextrudés est principalement une altération de
leurs propriétés optiques. Il existe de nombreuses techniques de caractérisation des propriétés
optiques d’'un matériau. L’apparence visuelle d’un matériau peut étre divisée en quatre parameétres
principaux [213] :

= lacouleur

= |a brillance (gloss) : liée a la réflexion de la lumiere a la surface de I'échantillon

= |atexture : structure en surface et donc plutot reliée a la rugosité

= |atransparence ou la translucidité : entre la transparence totale et I'opacité en fonction de la
diffusion de la lumiére au travers du matériau

Il faut noter que ces quatre catégories dépendent les unes des autres puisque la texture peut aussi
avoir un role sur la transparence par exemple. Deux tests sont principalement utilisés dans la mesure
de la transparence, la clarté (clarity) et le trouble (Haze). La premiére mesure la capacité d’un
matériau a transmettre la lumiére par la diffusion de la lumiere aux petits angles. Au contraire, la
mesure de haze correspond a proportion de lumiére diffusée aux grands angles (plus de 2,5°) et
permet de quantifier le trouble d’un film. C’'est la mesure de clarté qui a été utilisée par la société
Equistar pour évaluer la transparence de leurs films [212]. Globalement, plus le trouble sera
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important et plus la clarté sera faible, moins I’échantillon sera transparent. La mesure du haze ou de
clarté sont des techniques parmi d’autres pour caractériser certaines propriétés optiques et aucune
d’entre elles ne permet, a elle seule, de quantifier de maniere exhaustive I'apparence ou I'aspect
d’un matériau et de ses défauts. Le défaut de granité est complexe car il y a une déformation a la fois
de l'interface et des surfaces des films. La structure multicouche de polyméres aux propriétés
différentes ne simplifie pas le systéeme a étudier. Par ailleurs, le défaut n’est pas toujours homogéne
sur toute la largeur du film. Etant donné la complexité du défaut de granité, sa caractérisation est
difficile et une seule mesure optique semble insuffisante.

Un test optique a été mis en place pour avoir une méthode permettant de classer les films selon leur
aspect et 'intensité du défaut de granité. Ce test de mire optique a été établi au Laboratoire de
Physique du Solide. Le film est fixé sur un support a une distance fixe de 10 cm devant la mire (Figure
90(b)). L'observateur se place a 50 cm du support et repere la derniere ligne qu’il arrive a lire au
travers du film. Le numéro de ligne correspond alors a la note donné pour quantifier I'intensité du
défaut de granité, entre 1 pour un défaut trés sévere et 11 dans le cas d’un film translucide (Figure
90(a)).

1 20/200

E P 2 20/100

support
T o 3 20/70
L P E D 4 20/50 >
PECTED 5  20/40
EDFC2ZP 6  20/30
film 4
FELOPZD 7 20/25 mire
DEFPOTEC 8 20/20 (b)
|
LEFODPCT 9
FDPLTCEDO 10
rrzorerTo 1
(a)

Figure 90 Schéma de (a) la mire et (b) du test de la mire optique

Par ailleurs, I'analyse du défaut de granité par ARKEMA est réalisée en routine au CERDATO par
mesure du niveau de gris dans les films multicouches. Les résultats obtenus ont été comparés aux
notes de granité déterminées avec le test de la mire optique sur les films de la campagne d’essais de
2014. D’aprés la Figure 91, il y a une bonne corrélation entre les résultats des deux tests. Les deux
méthodes paraissent donc adaptées a la caractérisation globale du défaut de granité dans le but de
comparer et classer les films multicouches.
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Figure 91 Comparaison des notes de granité et des mesures du niveau de gris d’'une méme série de films coextrudés

Ces caractérisations donnent effectivement une donnée quantitative de la sévérité du défaut
observable dans les films coextrudés PP/liant/EVOH/liant/PP. Il apparait toutefois délicat de pouvoir
comparer des films provenant des différentes machines de coextrusion. En effet, les films n’ont pas
tous la méme épaisseur et la méme largeur. De plus, I'hétérogénéité du défaut peut fausser la
mesure notamment avec la mire optique. Enfin, le refroidissement du film a également une influence
sur ses propriétés optiques. Lorsque le film refroidi lentement apreés la filiere, notamment a débit
d’extrusion élevé, la cristallisation des polyméres est plus importante. Les films sont alors plus
troubles a cause des sphérolites et plus généralement des structures cristallines. Cet aspect trouble
des films ne peut pas étre découplé du défaut de granité lors de la mesure du niveau de gris ou du
test de la mire optique. Il faut donc prendre avec précaution les résultats de ces caractérisations. Il
n’existe pas de technique d’analyse idéale ou compléte pour ce type de défaut. Les notes de granité
n‘ont pas été déterminées pour I'ensemble des films de I'étude. Les résultats présentés dans la
section suivante résultent également de I'observation visuelle des films coextrudés sans pour autant
leur avoir attribué une note.

2.2.3 Evaluation des paramétres influant sur le défaut de
granité

L’objectif premier est de mieux comprendre les mécanismes a 'origine du défaut de granité. Il est
donc nécessaire d’évaluer les parametres influents sur I'apparition de ce défaut afin de mieux
comprendre les phénomenes sous-jacents. Les paramétres procédé et matériaux ont été examinés a
partir des essais réalisés sur les quatre lignes de coextrusion au CERDATO et a I'INSA.
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2.2.3.a Influence des paramétres procédé

Technologie de coextrusion

Les films multicouches coextrudés en film plat a I'INSA ou au CERDATO sont tous plus ou moins
marqués par le défaut de granité. Au contraire, les films obtenus avec les mémes matériaux en
coextrusion gonflage ne présentent pas ou trés peu de défauts. En plus d’une température de mise
en ceuvre plus basse, il y a trois différences principales par rapport a la coextrusion cast. Le temps de
séjour et donc le temps de contact des couches réactives sont plus courts du fait de la conception de
la filiere. La zone de stratification des couches de polymeéres est plus proche de la sortie de la filiere.
La deuxieme différence est le temps de refroidissement du film qui est plus long en coextrusion
gonflage. Seul l'air refroidit le film, il n’est pas plagué sur un rouleau régulé en température. Enfin,
I’étirage est bi-axial alors qu’il est uniaxial en coextrusion cast. Le fort étirage pourrait avoir un effet
de dilution du défaut de granité par augmentation de la surface. Cette hypothése semble la moins
probable car le défaut n’apparait pas davantage si la bulle est moins gonflée. Etant donné I'absence
du défaut en coextrusion gonflage, la suite de notre étude s’est concentrée sur les procédés de
coextrusion cast.

Temps de séjour

Le temps de séjour semble avoir une influence sur I'apparition du défaut de granité. On a pu le faire
varier facilement en modifiant les débits d’extrusion. A I'INSA et au CERDATO, les films coextrudés
présentent un défaut plus fin lorsque le débit total est plus élevé. Le défaut n’est jamais supprimé
mais seulement atténué. Les films peuvent par contre étre plus troubles lorsque la cristallisation des
matériaux est favorisée lors d’'un refroidissement lent de la structure multicouche. On observe ce
phénomeéne quand la vitesse d’étirage du film est augmentée en méme temps que les débits pour
garder une épaisseur constante. Le contact entre le film et le rouleau de refroidissement étant plus
rapide, il n'y pas de trempe de la structure. Le refroidissement continue lentement le long des
différents rouleaux, ce qui favorise la cristallisation des polymeres.

Par rapport a la coextrusion pilote de I'INSA, la COLLIN Cast et la micro-coextrusion permettent
d’avoir des films avec un défaut de granité plus fin. Or les temps de contact entre le liant et la couche
centrale sont plus faibles pour ces deux procédés par rapport a la ligne pilote de I'INSA. Ce temps
correspond a la durée pendant laquelle les chaines de PP-g-AM du liant peuvent réagir avec les
groupements hydroxyles de 'EVOH a I'état fondu. Si le temps augmente on s’attend a ce qu’il y ait
davantage de copolymeres formés a l'interface. Dans ce cas, la présence d’un plus grand nombre de
copolymeres entre le liant et 'EVOH amplifierait le défaut de granité dans les films multicouches.

Températures

La température de 230°C en téte des extrudeuses, dans le bloc et la filiere était initialement utilisée
afin de comparer les films contenant le PA6 ou I'EVOH a la méme température. Par la suite, les films
multicouches PP/liant/EVOH/liant/PP ont été coextrudés a 210°C avec 'EVOH32 et 'EVOH38 ainsi
gu’a 190°C avec ce dernier. De facon similaire aux photographies des systemes non-réactifs et
réactifs, celles de la Figure 92 montrent la fagon dont on voit a travers les films PP/LO/EVOH32/L0/PP
obtenus a 210 ou 230°C sur la coextrusion pilote de I'INSA. Le mot « film » est plus visible a travers le
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film coextrudé a 210°C qu’a 230°C. Le défaut de granité est donc atténué lorsque la température
globale du procédé est abaissée. Lors des essais au CERDATO, la température de I'extrudeuse de
I’EVOH a été abaissée a 210°C tandis que les deux autres extrudeuses pour le PP et le liant ainsi que
le bloc et la filiere étaient maintenus a 230°C. Dans ce cas-13a, aucune différence n’a été observée sur
I'aspect du film par rapport a un film coextrudé avec I'EVOH a 230°C en téte d’extrudeuse. La
possible dégradation de I'EVOH lorsqu’il est cisaillé dans I'extrudeuse devrait étre limitée par la
diminution de sa température d’extrusion. Puisqu’il n’y a pas d’effet visible sur le défaut de granité
en sortie de filiere, il semble que le défaut de granité ne provienne pas de la dégradation et de la
modification de la structure moléculaire des chaines d’EVOH.

Reference 210°_C

Figure 92 Photographies montrant I'aspect de films multicouches PP/LO/EVOH32/L0/PP & 210°C et 230°C

En sortie de filiere plate, le film est déposé et refroidi sur un rouleau régulé en température. Nous
avons évalué I'effet de la température de ce rouleau pour une méme structure obtenue sur la micro-
coextrusion a un débit donné (essai C5) et a une vitesse d’étirage fixée. Aucune modification notable
du défaut de granité n’a été observée sur la gamme de température de 20 a 80°C en augmentant par
palier de 10°C. On observe par contre un aspect plus trouble du film a cause de la cristallisation des
polymeéres lorsque la température du rouleau augmente. Finalement, seules les températures du
bloc et de la filiere impactent réellement lintensité du défaut de granité. La stratification des
différentes couches de polymeéres et donc la réaction de compatibilisation ont lieu dans cette partie
du procédé. Un abaissement de la température peut modifier la cinétique de la réaction de
formation des copolymeres entre 'EVOH et le PP-g-AM.

Taux de cisaillement

Les défauts d’extrusion et les instabilités en coextrusion dépendent généralement du taux de
cisaillement appliqué sur un polymere et aux interfaces entre deux polymeres dans un écoulement
multicouche. Les défauts et instabilités peuvent apparaitre ou s’amplifier au-dela d’'un taux de
cisaillement critique. On a déja pu découpler le défaut de granité des instabilités interfaciales de type
vagues. La deuxieme instabilité interfaciale a prendre en compte est celle de type « zig-zag » dont la
formation est justement liée a une contrainte de cisaillement critique au niveau des interfaces
polymeére/polymére [40, 41, 214]. On peut donc se demander si le taux de cisaillement dans le
procédé de coextrusion peut aussi influer sur le défaut de granité et si I'on peut le relier a I'instabilité
de type « zig-zag ». Le taux de cisaillement qui nous intéresse n’est pas celui imposé par la rotation
des vis dans les extrudeuses sur les polyméres seuls. On s’intéresse a la sollicitation en cisaillement
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de I'écoulement stratifié dans le bloc et la filiere plate. Le taux de cisaillement dépend de divers
parametres procédé dont les débits d’extrusion, la température et la géométrie du bloc et de Ia
filiere.

Lors de la deuxiéme campagne d’essais au CERDATO, deux structures PP/liant/EVOH/liant/PP ont été
coextrudées avec les épaisseurs suivantes: 50/8/10/8/50 pm (essais Al, A2 et A3) et de
25/8/60/8/25 um (essai A4). Afin de passer de la premiére a la seconde structure, I'épaisseur de la
couche externe a été divisée de moitié et celle de la couche d’EVOH a été augmentée. L'interface
EVOH/liant ou la réaction de compatibilisation a lieu est alors déplacée vers la paroi ou le taux de
cisaillement est maximal. De fagon similaire, deux structures ont été obtenues sur la coextrusion
pilote en augmentant le débit de la couche d’EVOH et en diminuant celui de la couche externe de PP
(essais B2, B24 et B25). Plus l'interface se rapproche de la paroi, plus elle sera cisaillée. On s’attend
dans ces conditions a une amplification du défaut comme cela se produirait avec une instabilité de
type zig-zag. Il n'y pas pourtant pas un tel changement de I'aspect de nos films, le défaut de granité
n’est pas amplifié et il est méme atténué dans certains films. Le défaut de granité n’est donc pas
particulierement affecté par le cisaillement de I'interface.

Par ailleurs, le taux de cisaillement est aussi dépendant de la température de mise en ceuvre dans le
bloc et la filiere. En effet, le taux de cisaillement sur I'écoulement stratifié a 210°C et 190°C est plus
élevé qu’a 230°C car la viscosité des polymeres augmente lorsque la température diminue. L'effet
bénéfique de la température sur le défaut de granité a toutefois été démontré auparavant et semble
donc prépondérant par rapport au taux de cisaillement.

Le peu d’effet du cisaillement sur le défaut observé auparavant peut étre lié aux vitesses de
cisaillement peu élevées dans le bloc et en entrée de filiere (Tableau 19). Lorsque I'écoulement est
stratifié, la zone la plus cisaillée est la sortie de la filiere ou I'entrefer est réglable. L'influence du taux
de cisaillement sur la stabilité de I’écoulement multicouche en coextrusion doit donc étre
particulierement visible en modifiant I'entrefer de la filiere. En se placant aux mémes débits et
températures de mise en ceuvre (230°C), I'entrefer de la filiere de la ligne COLLIN Cast du CERDATO a
été augmenté de 300 a 800 pum. Les taux de cisaillement a la paroi (Tableau 27) sont alors sept fois
plus faibles pour les trois configurations étudiées. Le défaut de granité apparait pourtant de facon
similaire dans les films coextrudés. Le taux de cisaillement juste avant la sortie de filiere n’a donc pas
plus d’influence sur le défaut et ne permet ni de I'atténuer ni de I'amplifier.

. | Débits (kg/h) . .
Essai A B | C Entrefer (mm) | ¥ pari (57)
Al |1,1|14|90 08 155
0,3 1110
A3 | 3,243 27 08 470
0,3 3330
Ad |22]21]38 08 105
0,3 745

Tableau 27 Taux de cisaillement a la paroi a 230°C dans la zone terminale de la filiere de la coextrusion COLLIN Cast en
fonction des débits et de I’entrefer
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A l'aide du rhéometre capillaire, les défauts d’extrusion des polyméres seuls ont été observés
précédemment a des taux de cisaillement supérieurs a 5000 s. Dans le cas d’un entrefer étroit et de
débits élevés, on pourrait atteindre un taux de cisaillement aussi élevé. Cependant, le défaut de
granité n’est pas influencé par ces taux de cisaillement importants et peut donc bien étre dissocié
des défauts d’extrusion.

Finalement, le cisaillement imposé a I'’écoulement multicouche dans le bloc et la filiere n’a pas d’effet
notable sur I'aspect des films coextrudés et sur le défaut de granité. Méme la vitesse de cisaillement
la plus élevée dans la zone terminale de la filiere ne modifie le défaut. L'absence de changement de
stabilité des films avec le taux de cisaillement appliqué sur I'’écoulement stratifié met en évidence la
différence entre le défaut de granité et les instabilités de type zig-zag qui dépendent fortement du
cisaillement imposé.

Vitesse d’étirage

Le défaut de granité est visible dans I'’écoulement multicouche en sortie de la filiere avant d’avoir
d’atteint le rouleau et/ou la lame d’air ou il est refroidi. Ce n’est donc pas le refroidissement rapide
du film sur le chill-roll a plus basse température et sous air qui génere le défaut de granité. Lorsque le
film s’étire sous son propre poids, le défaut de granité apparait rapidement dés que le film devient
plus fin. Ce phénoméne est illustré sur la Figure 93 pour une structure bicouche avec le liant LO et
I'EVOH32 obtenue sur la micro-coextrusion. Le film semble transparent juste apres la filiere et son
aspect devient progressivement granuleux et irrégulier.

Figure 93 Photographie de I'apparition du défaut de granité dans un écoulement bicouche LO/EVOH32 en sortie de filiere
de la micro-coextrusion

Les films coextrudés au CERDATO ne permettent pas de découpler I'effet de la vitesse d’étirage et
des débits. Ils ont été augmentés simultanément dans le but de conserver la méme épaisseur des
films multicouches. Afin d’étudier I'effet de la vitesse d’étirage seule, une structure a été préparée
sur la micro-coextrusion a une température de 210°C et des débits fixes (essai C4) mais avec deux
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vitesses d’étirage différentes. Les films PP/liant/EVOH38/liant/PP présentent un défaut de granité un
peu plus visible si I'étirage est deux fois plus rapide. On le remarque surtout avec le liant L1f tandis
que la différence d’aspect avec les liants L2f, L3f et L4f est moins évidente. Une structure 5 couches
PP/LO/EVOH38/LO/PP a aussi été coextrudée a 230°C sur la ligne pilote de I'INSA. A iso-conditions, la
vitesse d’étirage a été divisée par quatre. Au contraire des observations précédentes, le défaut est
exacerbé lorsque la vitesse d’étirage diminue : il est moins homogene et des grains de plus grande
taille sont présents a la surface.

Il est difficile de conclure sur I'influence réelle de la vitesse d’étirage des films sur |'apparition du
défaut de granité. L'étirage d’un film entraine une augmentation de l'aire interfaciale entre les
différentes couches de polymeéres et donc une dilution des copolyméres au niveau de l'interface
réactive. Il a été montré que de nouveaux copolymeéres peuvent se former lors de I'étape d’étirage
par diffusion et convection des especes réactives vers l'interface [215, 216]. L’étirage semble avoir
deux effets opposés lorsque I'épaisseur du film diminue et que sa surface augmente. D’un c6té, il
permet de révéler le défaut de granité qui n’est pas visible dans une structure plus épaisse. D’'un
autre cOté, I'étirage a vitesse élevée entraine un effet lissant qui au contraire va avoir tendance a
dissimuler le défaut.

2.2.3.b Influence des paramétres matériaux

Les résultats tirés des précédentes cartes de stabilité expérimentales ont montré que le défaut de
granité apparait exclusivement si le film multicouche contient a la fois un EVOH et un liant de type
PP-g-AM. Si I'on remplace I'EVOH par le PA6 ou le liant par du PP, ce défaut disparait. Les structures
contenant 'EVOH38 présentent un défaut légerement plus fin qu’avec 'EVOH32. Les deux EVOH ont
des structures moléculaires trés proches. Malgré les proportions d’éthylene de 32 ou 38% molaire,
les chaines d’EVOH contiennent plusieurs centaines de groupements hydroxyles pouvant réagir avec
I’'anhydride maléique. Puisque ces groupements ne réagiront pas tous lors de la coextrusion, le
comportement des deux EVOH est similaire, tout comme I'aspect des films obtenus. L'objectif de
notre étude est de comprendre le role du liant PP-g-AM sur la création du défaut de granité. Les
liants different par leur formulation d’un concentré de PP-g-AM initial dans une matrice de PP. Le
role du taux de greffage, de l'architecture moléculaire des chaines greffées et des propriétés
rhéologiques du liant doivent donc étre pris en compte.

Viscosité du liant

La viscosité des liants dépend du concentré PP-g-AM et de la matrice de polypropyléne dans laquelle
il est dilué. Les premiers liants utilisés ont été préparés avec la matrice de PP la plus fluide (PPf). lls
ont cependant tous des viscosités inférieures a celles des couches barrieres (PA6 et EVOH). Les
mémes concentrés CC1 et CC2 des liants L1f et L2f ont été dilués dans une matrice PPv de plus haute
viscosité que le PPf. La Figure 94 montre la viscosité de 'EVOH38 et de ces quatre liants a 210 °C en
fonction de la fréquence. Les liants L1v et L2v ont bien des viscosités supérieures aux liants L1f et L2f
jusqu’a une frégquence d’au moins 100 rad/s. On observe un comportement rhéofluidifiant plus
marqué dans le cas des liants L1v et L2v qui commence entre 0,1 et 1 rad/s, soit une décade plus tot
que pour les liants L1f et L2f. La viscosité de ces liants est tres proche de celle de 'EVOH38 autour de
10 rad/s correspondant a une frégquence comprise dans la gamme de vitesse de cisaillement
moyenne entre 1 et 100 s dans le bloc et |a filiére (hors zone terminale).
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Figure 94 Viscosités complexes a 210°C de ’'EVOH38 et des liants en fonction de la matrice de dilution PPf ou PPv

Afin de comparer I'effet de ces liants en fonction de leur viscosité et de leur concentré de PP-g-AM,
des films multicouches PP/liant/EVOH38/liant/PP ont été coextrudés a 210°C sur la micro-extrusion
(essais C1 et C3). Le défaut de granité est toujours visible dans les films contenant les liants L1v et
L2v. Tout d’abord, on remarque qu’a iso-conditions de mise en ceuvre, le défaut est moins marqué
avec le liant L2v qu’avec le liant L1v. Cela corrobore les résultats précédents dans le sens ou le
concentré CC2 des liants L2f et L2v a tendance a donner un film avec des zones plus stables méme si
il n’est pas aussi homogéene sur la largeur du film qu’avec les liants formulés avec le concentré CC1.
Ensuite, I'influence de la viscosité du liant et donc de la matrice de PP est déterminée en comparant
les films coextrudés avec des liants basés sur le méme concentré. Le défaut de granité est plus fin
avec le L1v par rapport au L1f. On observe par contre un aspect similaire pour les films contenant les
liants L2v et L2f. La température du procédé a alors été augmentée a 230°C afin d’amplifier le défaut.
Dans ces conditions, la structure multicouche avec le liant L2v est plus stable qu’avec le liant L2f. Les
essais réalisés au CERDATO ont mis en évidence des résultats similaires avec les liants L1f, L1v, L2f et
L2v. On a donc une amélioration de l'aspect des films multicouches lorsque la viscosité du liant
augmente indépendamment du concentré CC1 ou CC2.

Avec les liants L1v-0.05 et L2v-0.05 contenant moins d’AM greffé, on observe aussi une atténuation
du défaut par rapport aux liants L1f-0.05 et L2f-0.05. La dilution du concentré de PP-g-AM dans une
matrice visqueuse PPv donne des films avec moins de défaut qu’un concentré dilué dans le PPf. Deux
hypotheses paraissent alors possibles. La premiére est I'augmentation de la viscosité et de la tenue
mécanique de la couche liant. Si le défaut résulte de la déformation du film, une plus grande
résistance mécanique autour de 'interface EVOH/liant pourrait limiter la formation du granité. La
deuxieme est la baisse de mobilité des chaines de PP-g-AM dans la matrice PPv a cause de sa
viscosité importante. Il y a alors moins de groupements d’anhydride maléique qui atteignent
I'interface et réagissent avec 'EVOH. L’atténuation du défaut serait alors directement reliée a la
diminution de la densité de copolyméres a 'interface EVOH/PP-g-AM.
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Taux d’anhydride maléique greffé

Le taux d’AM greffé global d’un liant est lié a la proportion de concentré de PP-g-AM dilué dans la
matrice de PP. Des films multicouches contenant les liants L1f-0.05, L1f et L1f-0.2 avec des taux d’AM
respectifs de 0,05%, 0,1% et 0,2% ont été obtenus a 210°C sur la micro-extrusion (essai C3). La Figure
95 montre I'aspect des films obtenus. Plus le taux d’anhydride maléique greffé est élevé, plus le
défaut de granité est important. Le film est totalement déstructuré et des trous se forment avec le
liant L2f-0.2.

L1f-0,05 L1f L1f-0,2

Figure 95 Photographies de films PP/liant/EVOH38/liant/PP coextrudés a 210°C sur la micro-extrusion avec les liants L1f-
0.05, L1f et L1f-0.2

Ces résultats ont été confirmés lors de la deuxieme campagne d’essais au CERDATO. De plus, les
autres liants contenant des taux d’AM différents ont été utilisés (L1v, L1v-0.05, L2f, L2f-0.05, L2v et
L2v-0.05). Pour les liants possédant le méme concentré (CC1 ou CC2) et la méme matrice de PP (PPf
ou PPv), le défaut de granité est toujours plus important avec le liant contenant 0.1% d’AM qu’avec
celui contenant 0.05% d’AM. Si I'on considére un liant avec un concentré donné et un taux d’AM de
0,1%, L1f ou L2f, la diminution du taux d’AM a 0,05% (liants L1f-0.05 et L2f-0.05) donne des films
encore plus stables que la dilution du concentré dans une matrice de plus haute viscosité (liants L1v
et L2v). Le taux d’anhydride maléique d’un liant est donc un parametre essentiel dans I'apparition du
défaut de granité en coextrusion. La diminution du taux d’AM signifie un nombre de groupements
réactifs plus faibles et donc potentiellement une diminution de la densité de copolymeéres formés
entre 'EVOH et le liant. La réaction de compatibilisation dans les films multicouches apparait donc
comme le premier mécanisme a I'origine du défaut de granité.

Modification/purification des concentrés PP-g-AM

Deux concentrés (CC1 et CC2) ont principalement été utilisés dans la préparation de liants de notre
étude. Le concentré CC2 contient les chaines oligomériques qualifiées de « poison d’adhésion ». Ce
sont des chaines greffées qui peuvent réagir avec 'EVOH lors de la coextrusion. Par contre, les
copolymeéres formés ne participent pas a lI'adhésion car ces chaines sont trop courtes pour
s’enchevétrer avec les autres chaines du liant. Des détails concernant I'adhésion dans les films
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coextrudés en fonction des liants est disponible dans I'annexe 2. Le CC2 a alors subi différentes
étapes de lavage et de purification dans le but de s’affranchir de ces petites chaines. Deux concentrés
ont alors été obtenus: le CC3 et le CC4. Chacun d’eux a été dilué dans une matrice de PPf pour
donner les liants L3f et L4f. La coextrusion de films multicouches avec les liants L2f, L3f et L4f a été
réalisée sur la micro-coextrusion de I'INSA a 230°C (essais C4 et C5). Le défaut de granité est toujours
visible dans les films contenant les liants L3f et L4f mais est atténué par rapport au liant L2f. L’aspect
des films est semblable avec les liants L3f et L4f. Si les oligoméres ont effectivement été éliminés,
cela a un effet bénéfique sur le défaut méme si il reste visible.

3. Conclusion

Le défaut de granité dans les films multicouches a été étudié sur plusieurs lignes de coextrusion au
CERDATO et a I'INSA depuis la micro-coextrusion jusqu’a la machine semi-industrielle. On peut donc
considérer que les observations et les résultats obtenus sont applicables a d’autres machines
coextrusion de film a plat (cast). Le défaut de granité a été observé dans les films compatibilisés avec
un EVOH et un liant PP-g-AM. Sans I'un de ces deux polymeres, le défaut n’est pas présent. En effet,
aucun défaut n’est visible avec le PA6 a la place de 'EVOH ou dans les films non compatibilisés en
utilisant du PP pur au lieu d’un liant.

Les structures multicouches affectées par le défaut présentent un aspect trés irrégulier et une
rugosité de surface plus ou moins importante. La perte de transparence des films est alors
significative. La caractérisation du défaut de granité par méthode optique n’est pas aisée étant
donné sa complexité. Un test a I'aide d’'une mire optique a néanmoins été mis en place afin de
quantifier le défaut et classer les films coextrudés selon leur aspect. Il n’a pas été appliqué a
I’ensemble des films étudiés car le défaut peut étre hétérogene et les dimensions des films (largeur
et épaisseur) ont varié selon le procédé et les conditions de mise en ceuvre utilisés.

En considérant I'ensemble des essais, les différents paramétres procédé et matériaux influencant
I"apparition du défaut de granité ont été mis en évidence. Le défaut de granité peut étre découplé
des instabilités interfaciales de type vagues et zig-zag généralement rencontrées en coextrusion.
Contrairement a ces instabilités, le défaut n’est pas di a un contraste de viscosité ou d’élasticité
entre les différentes couches de polymeéres. Les liants basés sur le concentré CC2 donnent
globalement des films un peu plus stables que les liants formulés avec le CC1. Bien que le défaut
puisse étre plus fin et ainsi donner des films plus translucides, il est toujours présent quelles que
soient les conditions de mise en ceuvre appliquées. Les parameétres controlant I'intensité du défaut
de granité sont les suivants :

= Le temps de contact a I'interface EVOH/liant
= Latempérature

= Letaux d’AM du liant

= laviscosité du liant

En effet, un temps de contact réduit entre les couches réactives par augmentation des débits, une
température abaissée dans le bloc et la filiere ou un liant avec un taux d’anhydride maléique global
plus bas et/ou de viscosité plus élevée sont les principaux facteurs permettant d’atténuer le défaut
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de granité dans les films multicouches. Ces parameétres peuvent avoir un impact sur la réaction de
compatibilisation entre le PP-g-AM et 'EVOH. Une température basse et une viscosité élevée du liant
peuvent influer négativement sur la cinétique de réaction. Quant au temps de contact réduit, il
correspond au temps ouvert a la réaction de compatibilisation a I'état fondu entre les deux
polymeéres. Enfin, un taux d’AM réduit induit une quantité plus faible de sites réactifs pour le liant.
Par conséquent, l'intensité du défaut de granité observé est directement liée a la formation des
copolymeéres a l'interface PP-g-AM/EVOH.
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Chapitre 4 : Propriétés physico-chimiques et
morphologie aux interfaces — approche aux
échelles nano et microscopiques
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La coextrusion de films multicouches a montré qu’un défaut de « granité » est visible lorsque I'EVOH
est coextrudé en présence d’un liant de type PP-g-AM. A l'inverse des instabilités interfaciales
rencontrées usuellement en coextrusion, le contraste de propriétés viscoélastiques des polymeéres ne
peut expliquer son apparition. La réaction de compatibilisation apparait comme le mécanisme a
I'origine de ce défaut. L'objectif est donc d’étudier cette réaction a I'interface EVOH/PP-g-AM et
notamment ses effets sur la morphologie aux interfaces de structures multicouches. Tout d’abord,
I’étude de la morphologie aux interfaces présente les analyses par microscopie électronique a
balayage et a transmission (MEB et MET) et par microscopie a force atomique (AFM). Lors des
premiers essais, |'effet de I'écoulement a été découplé des phénomenes interfaciaux. L'influence de
la nature de la couche barriere et du liant utilisé sur la morphologie générée a été prise en compte
ainsi que le temps donné a la réaction. L'écoulement a ensuite été couplé a la réaction de
compatibilisation en étudiant la morphologie d’échantillons coextrudés prélevés a différents endroits
du procédé. Enfin, I'analyse par spectroscopie de photoélectrons (XPS) des interfaces réactives
permet la caractérisation directe des copolymeres formés entre le liant PP-g-AM et I'EVOH ou le PA6.
L'épaisseur de la couche de copolyméres greffés est alors déterminée ainsi que la densité de
copolymeéres dans le cas de structures diblocs.

1. Analyse des interfaces réactives par spectroscopie de
photoélectrons (XPS)

1.1 Principe de mesure et dispositif expérimental

La spectroscopie de photoélectrons (XPS) est une analyse élémentaire de surface. Sous un faisceau
de rayons X monochromatique, des électrons de coeur sont émis de I’échantillon. Ces derniers sont
collectés et discriminés par leurs énergies cinétiques. L'énergie du rayon incident (hv) se décompose
selon I’équation suivante :

hv=E +E. (1.1)

Avec E, I'énergie de liaison et Ec I'énergie cinétique des électrons. La mesure de I’énergie cinétique
permet donc de remonter aux énergies de liaison. Les spectres XPS présentent ainsi des pics
correspondant aux différentes énergies de liaisons, chacune d’elles étant caractéristique d’une
couche électronique d’un élément donné. Par exemple, le pic Cls correspond a I’excitation des
électrons de la couche 1s du carbone. Chaque pic d’'un élément peut étre décomposé en sous-pics
selon I'environnement chimique de cet élément et donc des liaisons existantes avec d’autres atomes.
Le signal sous chaque pic d’'un élément donné étant proportionnel au nombre d'atomes de cet
élément, I'analyse XPS est quantitative. La majorité des électrons détectés proviennent des couches
proches de la surface car le libre parcours moyen A des électrons est faible. La contribution des
électrons au-dela d’'une profondeur de 3\ est négligeable. L’analyse XPS est donc bien une analyse de
surface jusqu’a une profondeur de 10 nm environ.

Les mesures ont été réalisées sur un appareil PHI Quantera SXM fonctionnant a une tension de 15kV
et un courant de 4 mA. Il est équipé d’une source monochromatisée utilisant la raie Ka de
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I"aluminium (1486,6 eV) et d’un détecteur hémisphérique a 180°C. La zone analysée a un diamétre de
200 um et I'angle de détection est de 45° par rapport a la surface de I'échantillon. Les polymeres
étant isolants, des charges s’accumulent en surface lors de I'éjection d’électrons sous le faisceau de
rayons X. Ces charges sont alors compensées par un flux d’électrons de basse énergie (12eV)
redistribués sur I'’échantillon a I'aide d’une grille métallique conductrice. Sur les spectres obtenus, les
pics sont indexés a partir de I"énergie de liaison C-C/C-H du pic Cls a 284,8 eV. Les concentrations
atomiques sont déterminées en utilisant des facteurs de sensibilité fournis par le fabricant.

Les échantillons analysés proviennent des mémes disques bicouches étudiés au MET et en AFM.
L'interface réactive a été révélée par dissolution sélective de 'EVOH ou du PA6 dans le HFIP de facon
similaire aux échantillons analysés par AFM. Les polymeéres seuls sont aussi analysés a partir des
granulés de chaque matériau. On effectue sur chaque échantillon un premier spectre de survol de 0 a
1100 eV puis on enregistre le signal des pics qui nous intéressent, particulierement le carbone Cls,
I'azote N1s et I'oxygene Ols.

1.2 Principe de la détermination de I’épaisseur de la couche de
copolymeres et de la densité de copolymeéres a lI'interface

L’analyse XPS a été utilisée afin de caractériser les interfaces réactives EVOH/PP-g-AM et PA6/PP-g-
AM. En effet, la densité de copolymeres greffés a l'interface peut étre déterminée par XPS. Cette
méthode a été appliquée dans plusieurs études sur les systémes PA6 et PP ou PE greffés anhydride
maléique [120, 191, 217]. Comme pour les couches d’oxydes sur les métaux, |'épaisseur de la couche
de chaines greffées peut étre déterminée a partir des rapports d’intensités des pics liés aux atomes
caractéristiques du copolymere. C'est par exemple le ratio des pics N1s et Cls qui est utilisé dans le
cas du PAG6 car il est le seul a posséder des atomes d’azote. L'épaisseur des chaines de PA6 greffées
sur une polyoléfine greffée anhydride maléique est calculée a partir de la relation suivante :

Iy
d=-4,sin@In 1—4 (1.2)

0
Iy
)
IC

Avec Ay le libre parcours moyen des photoélectrons provenant de la couche 1s des atomes d’azote et

B I'angle de détection de 45° par rapport a I'échantillon. | etl. sont les intensités des pics pour

I'azote et le carbone des chaines de PA6 greffées sur le liant tandis que | et IS sont les intensités

des pics pour I'azote et le carbone du PA6 pur. De fagon équivalente, on peut remplacer le signal de
|’azote par celui de I'oxygéne dans le cas de chaines d’'EVOH greffées sur le PP-g-AM car |'oxygene est
I’atome caractéristique des multiples fonctions hydroxyles de I'EVOH. Les libres parcours moyens des
photoélectrons provenant respectivement des atomes d’azote et d’oxygéne ont été calculés a partir
d’une loi empirique reliant le libre parcours moyen a I'énergie cinétique des électrons émis pour une
couche de matériau organique [218] :

A=9+0.022E, (1.3)
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L’énergie cinétique Ec est obtenue par la différence de I'énergie du rayonnement incident et de
I’énergie de liaison liées aux pics N1s et Ols. Les valeurs des libres parcours moyens Ay et Ao obtenus
sont respectivement 3,3 et 3 nm. La profondeur de la couche analysée (3A) sera donc environ 10 nm.

Dans le cas de copolymeres diblocs, il est possible d’évaluer la densité de copolymere X a l'interface
de deux polymeres a partir de I'épaisseur de la couche de chaines greffées. L'équation est Ila
suivante :

N.d
=L (1.4)
Mn
Avec N, le nombre d’Avogadro, p la masse volumique (1g.cm™ pour le PA6 et 'EVOH) et M, la masse
molaire moyenne en nombre des chaines greffées d’EVOH ou de PA6.

Cette équation est valide si les hypotheses ci-dessous sont vérifiées :

=  Fonction réactive en bout de chaine pour former uniquement des polyméres diblocs
= Couche uniforme des chaines greffées

On se rapproche de ces hypotheses avec le PA6 qui posséde une fonction amine réactive en bout de
chaine. Par contre, I'anhydride maléique du liant n’est pas forcément positionné en bout de chaine.
Le copolymeére formé n’est donc pas strictement un copolymére dibloc. On considére toutefois
gu’une chaine de PP-g-AM réagit avec une seule chaine de PA6 car la géne stérique limite I'acces
d’une seconde chaine de PA6 vers un autre anhydride maléique de la méme chaine de liant. Ces
hypothéses ne sont pas vérifiées avec 'EVOH car chaque chaine posseéde plusieurs centaines de
groupements hydroxyles et le liant PP-g-AM peut également avoir plusieurs anhydrides par chaine.
La structure du copolymeére formée est plus complexe qu’un simple dibloc. La densité de copolymere
ne peut donc pas étre calculée dans le cas des systéemes PP-g-AM/EVOH. Les épaisseurs des couches
des chaines de PA6 ou d’EVOH greffées peuvent cependant étre comparées.

1.3 Analyse des interfaces réactives EVOH/PP-g-AM et
PA6/PP-g-AM

Les épaisseurs des couches de PA6 ou d’EVOH greffés sur les PP-g-AM ont été déterminées a partir
des rapports d’intensité des pics N1s/Cls et O1s/Cls. Dans le cas du PAG, le liant ne contient pas
d’azote. Par contre, le PP-g-AM contient des atomes d’oxygéne provenant de I'lanhydride maléique.
La mesure sur l'interface PP-g-AM/EVOH comprend a la fois le signal de I'oxygéne de I'anhydride
maléique et celui de 'EVOH. Nous avons donc d’abord analysé les polymeres seuls, le PA6, I'EVOH et
les liants LO et L1f. Le spectre de survol est obtenu préalablement pour chaque échantillon afin de
connaitre les éléments présents a sa surface. Un exemple de résultats obtenus pour les deux liants LO
et L1f est visible sur la Figure 96. Les deux polymeres contiennent du carbone correspondant aux
chaines de PP et le liant LO contient en plus de I'oxygéne. L’anhydride maléique greffé sur les liants
contient des atomes d’oxygene et les deux polymeres contiennent environ le méme taux d’anhydride
greffé. Or I'oxygene n’est pas détecté sur le liant L1f, son signal pour le liant LO ne correspond donc
pas a I'anhydride maléique.
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Figure 96 Spectres de survol des liants LO et L1f

Le détail des ratios atomiques des éléments N/C et O/C est donnée dans le Tableau 28. On remarque
dans le liant LO une proportion d’oxygéne plus importante que la quantité attendue pour 0,1%
d’anhydride maléique. Ce taux d’anhydride maléique greffé est en fait trop faible pour étre détecté
par I'analyse XPS. L'oxygene du liant LO provient donc bien d’un autre composé de sa formulation.
L’épaisseur de la couche des chaines d’EVOH greffées sera donc calculée uniquement avec le liant L1f
car le signal du copolymeére ne pourra pas étre découplé de I'oxygéne du liant LO. En ce qui concerne
le PA6 et 'EVOH, on retrouve des ratios atomiques proches de ceux attendus. De plus, les rapports
0O/C et N/C sont égaux dans le PA6 qui correspond bien a la structure du polymeére.

Polymére | O/C théorique | O/C expérimental | N/C théorique | N/C expérimental
LO 0,0002 0,14 0 0
L1f 0,0002 0 0 0
EVOH 0,26 0,24 0 0,007
PAG6 0,17 0,15 0,17 0,15

Tableau 28 Ratios atomiques des atomes oxygeéne/carbone et azote/carbone, comparaison des résultats aux données
théoriques

Les spectres haute résolution des atomes C, N et O sont rassemblés respectivement sur la Figure 97
(a), (b) et (c). Sur le spectre Cls, Le liant L1f ne présente qu’un seul pic a 285 eV correspondant aux
liants C-C et ce pic est visible pour tous les autres polyméres qui contiennent des chaines carbonées.
Le liant LO contient des liaisons supplémentaires avec I'oxygene : il y a le pic des liaisons C-O a 286,4
eV et celui des liaisons esters O-C=0 a 289,4 eV. Le composant du liant LO qui contient I'oxygéne est
I’élastomeére, il est visible sous forme de nodules sur les images MET présentées précédemment.
L'EVOH présente le pic correspondant aux liaisons C-O des groupements d’alcool vinylique. Enfin, il y
a les liaisons C-N a 286,4 eV et N-C=0 a 288 eV correspondant aux liaisons autour des groupements
amides du PA6.
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Les spectres du pics N1s (Figure 97 (b)) du PA6 pur et du bicouche LO/PA6 aprés dissolution sélective
du PA6 montrent un unique pic correspondant aux liaisons amides N-C=0 du PAG6. Il y a donc bien eu
greffage du PA6 sur le liant. De méme, les liaisons O-C sont visibles sur les spectres Ols de I'EVOH et
des chaines greffées d’EVOH sur le liant L1f (Figure 97(c)). Par rapport aux polymeéres purs, les deux
échantillons réactifs ont des pics de plus faible intensité. Le bicouche L1f/EVOH a par contre une
intensité plus proche de 'EVOH que le bicouche LO/PA6 par rapport au PA6. Les épaisseurs des
couches de PA6 et d’'EVOH greffés ont été respectivement évaluées a 0,9 et 5,1 nm. Ces valeurs sont
bien inférieures a la profondeur d’analyse de 10 nm environ. Il y a donc une couche plus épaisse
d’EVOH sur le liant L1f que de chaines de PA6 sur le liant LO. Les polymeres L1f et LOf ont des masses
molaires proches et des taux massiques d’anhydride maléique équivalents. De plus, leur
comportement en coextrusion est similaire et les morphologies observées sont aussi trés proches.
On peut donc considérer que les phénomenes de diffusion et de réaction aux interfaces sont
sensiblement les mémes avec les liants LO et L1f. Les deux structures bicouches réactives avec le PA6
ou I'EVOH peuvent donc étre comparées. Puisque que la couche d’EVOH greffée est plus épaisse que
celle de PA6, la quantité de chaines d’EVOH greffées doit donc étre plus élevée. La valeur de
I’épaisseur pourrait étre faussée par la rugosité importante des surfaces analysées et observées
auparavant par MET et AFM. Cependant |'écart d’épaisseur est notable entre I’échantillon avec
I’EVOH et celui avec le PA6. Le signal mesuré sur les échantillons avec I'EVOH montre bien un signal
correspondant majoritairement aux chaines d’EVOH greffées. Avec le PA6 une plus grande
proportion de la couche de liant est analysée car |'épaisseur de la couche des chaines de PA6 est plus
fine. Il y a donc plus d’EVOH qui reste attaché au PP-g-AM que le PA6 dans les mémes conditions de
préparation.
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Figure 97 Spectres haute-résolution (a) C1s des polyméres seuls, (b) N1s du PA6 et du bicouche LO/PAG6 et (c) Ols de
’EVOH et du bicouche L1f/EVOH

Malgré la présence d’un ou plusieurs groupements d’anhydride maléique par chaine dans les liants,
la densité de copolymére pour le bicouche contenant le PA6 greffé a été estimée a 0,01 ch/nm?2.
Cette valeur est plus faible que les densités obtenues dans d’autres études sur des polymeéres
similaires [191, 217]. Cette différence s’explique principalement par la masse molaire plus élevée de
notre PA6, 55 000 au lieu de 17 000 g/mol dans ces précédents travaux. La densité de copolyméres
n’est pas calculée dans le cas de I'EVOH car les hypotheses ne sont pas vérifiées. Il serait intéressant
de compléter cette étude avec différents liants et plusieurs temps de réaction afin de déterminer
I'influence de ces parameétres sur la physico-chimie de l'interface et I’épaisseur des couches de
polymeéres greffés.
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2. Morphologie aux interfaces

2.1 Dispositifs expérimentaux

2.1.1 Microscopie électronique a transmission (MET)

La morphologie aux interfaces de structures multicouches a été examinée par microscopie
électronique a transmission (MET) sur un appareil Philips CM 120 fonctionnant a une tension
d’accélération de 80 kV. Les échantillons analysés ont été microtomés dans la direction
perpendiculaire a I'interface a I'aide d’un cryo-ultramicrotome a -70°C. Les échantillons ont ensuite
été marqués par le tétraoxyde de ruthénium (RuQ4) en phase vapeur pendant 30 min.

Différentes études portent sur la réactivité du tétraoxyde de ruthénium sur divers composés en
fonction de leurs fonctions chimiques [219-221]. Il attaque préférentiellement les doubles liaisons
pour donner des aldéhydes ou des cétones. Les alcools et les éthers sont aussi particulierement
sensibles. Les alcools primaires et les aldéhydes sont oxydés en acides carboxyliques tandis que les
alcools secondaires et les éthers donnent des cétones. Les amides peuvent aussi étre oxydés et se
transforment en imides. Les esters, les cétones et les acides carboxyliques restent assez stables et
sont peu oxydés en présence de RuOs. Les chaines carbonées saturées sont oxydées dans les zones
amorphes de polymeéres tels que le PP ou le PE [222, 223]. Les lamelles cristallines sont alors visibles
car la phase amorphe qui les entoure est marquée par le ruthénium.

Dans nos systemes, les fonctions respectives amides et alcools du PA6 et de I'EVOH devraient donc
étre marquées par le RuOy ainsi que les zones amorphes contenant des chaines saturées de PP/PE du
liant. L'anhydride maléique ne devrait pas étre sensible au marquage méme si le cycle est ouvert
avec deux acides carboxyliques. La formation de copolymeéres entre le liant et le PA6 ou I'EVOH
donne des imides ou des esters qui devraient rester stables également. Finalement, seuls les
groupements amides et alcools propres aux PA6 et a I'lEVOH et les zones amorphes du liant devraient
donc étre oxydées et révélées par le marquage en présence de RuO,.
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Figure 98 Clichés MET des interfaces (a) PA6/PP-g-AM et (b) EVOH/PP-g-AM, (1) sans marquage et (2) avec marquage au
RuOy; barre d’échelle de (1) 1 pm et (2) 0,2 um

Les premiers échantillons analysés sont deux films multicouches PP/LO/(EVOH ou PA6)/LO/PP
coextrudés sur la ligne pilote de I'INSA (Figure 98). La premiére observation a été faite sans
marquage au RuO4 (images a.l1 et b.1) et la seconde a été réalisée aprés marquage (images a.2 et
b.2). Les couches de PA6, d’'EVOH et de PP-g-AM ne semblent pas trés marquées par le ruthénium. Le
marquage est faible car il est réalisé en phase vapeur en comparaison a d’autres études [222, 223] ou
I’échantillon est mis en contact directement avec la solution de RuO4 et la zone de surface est ensuite
découpée a environ 1 um. De plus, les nombreuses liaisons hydrogene intra et inter moléculaires
entre les chaines d’EVOH ou de PA6 peuvent limiter la diffusion du ruthénium. On observe pourtant
un marquage préférentiel au niveau de l'interface entre I'EVOH et le PP-g-AM. Les points noirs
visibles sur les images sont des particules de RuO, ou le matériau a été oxydé par le Ru0,. On peut
d’ailleurs voir sur I'échantillon non marqué (image b.1) une zone constituée de lignes
perpendiculaires a I'interface du coté de I’'EVOH. |l est possible que cette zone soit celle révélée par le
ruthénium. La région autour de l'interface, I'interphase, doit donc avoir une nature chimique ou une
structure différente des couches d’EVOH et de PP-g-AM. Divers essais ont été menés afin de
déterminer la morphologie aux interfaces selon la nature des polymeres en contact, le temps de
réaction et la présence ou non d’écoulement.
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2.1.2  Microscopie a force atomique (AFM)

Les images AFM ont été acquises en mode tapping (contact intermittent) sous air a température
ambiante en utilisant un microscope a force atomique Bruker Multimode 8 équipé du contréleur
Nanoscope V. La vitesse de balayage pour I'acquisition des images est égale a 0,5 ou 1 Hz. Les pointes
utilisées sont de type MPP-11100-10 avec un rayon de courbure nominal égal a 8 nm. Les images ont
été traitées a l'aide du logiciel Nanoscope Analysis (v1.5). La valeur de rugosité calculée a la surface
des échantillons est la moyenne quadratique Rg (RMS, root mean square) définie par la relation
suivante :

N
R, = isz (1.5)

Avec z I’écart de hauteur par rapport au plan moyen.

Des essais préliminaires ont été réalisés avec le mode Peak Force QNM (Quantitative Nanoscale
Mechanical Characterization). Il permet d’obtenir simultanément la topographie d’un échantillon et
sa cartographie selon différentes propriétés nanomécaniques : le module, I'adhésion, la dissipation
et la déformation. Cette technique a été utilisée pour détecter I'interface sur un échantillon bicouche
en différenciant les deux phases par la valeur de leur module.

2.2 Morphologie sans écoulement

La premiére partie de I'étude concerne des structures bicouches préparées sans sollicitation en
cisaillement ou en élongation. Cela permet de découpler les phénomeénes de réaction/diffusion aux
interfaces et I'effet de I'’écoulement sur la morphologie aux interfaces. L'influence de la nature de la
couche barriere (PA6 ou EVOH) ainsi que celle du liant sont prises en compte. On considére aussi
I’évolution de la morphologie interfaciale en fonction du temps de réaction.

2.2.1 Préparation des échantillons

Chaque polymere a été transformé sous forme de plaque par compression a |'état fondu. Des disques
de 25 mm de diametre ont ensuite été découpés et étuvés sous vide une nuit a 80°C. Les structures
bicouches sont constituées d’'une couche barriére (PA6 et EVOH38) et d’un liant (LO, L1f, L2f) ou du
PP utilisé en couche externe. Elles ont été préparées dans le rhéomeétre D-HR2 (Discovery Hybrid
Rheometer, TA Instruments) avec une géométrie plan/plan. Le PA6 ou 'EVOH38 est déposé sur le
plateau inférieur tandis que le PP ou le liant (LO, L1f ou L2f) est déposé sur le plateau supérieur. Le
four est alors refermé et les deux couches restent séparées jusqu’a ce que la température de
consigne de 230°C soit atteinte. Une fois que la température est stabilisée, les plateaux recouverts de
chacune des deux couches sont mis en contact. L'épaisseur des couches étant assez fines, celle sur le
plateau supérieur ne s’écoule pas sur la couche inférieure pendant la chauffe. Cela permet de
controler le temps de contact et d’éviter que la réaction ne commence avant d’atteindre la
température voulue. Une fois les polyméres en contact, un essai en dynamique dans le domaine
linéaire a une déformation de 4% et a une fréquence de 1 rad/s est appliqué au bicouche. L’objectif
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initial était de suivre I'évolution des propriétés rhéologiques du bicouche et d’en déduire la cinétique
de réaction. Les détails concernant les tentatives d’étude cinétique sont donnés dans I'annexe 4.
Apres des temps de contact entre 1, 5 et 30 min, le four est ouvert et I’échantillon entre les plateaux
est d’abord refroidi par air comprimé. Les plateaux jetables sont rapidement dévissés et I'ensemble
plateaux/bicouche est plongé dans I'azote liquide afin de tremper I’échantillon et stopper la réaction.
Les structures bicouches sont ensuite récupérées en les séparant des plateaux.

Les observations au MET sont faites sur la section du disque bicouche perpendiculairement a
I'interface. L’analyse en AFM est effectuée sur le méme disque mais avec une étape supplémentaire
de dissolution sélective de 'EVOH ou du PA6. La dissolution est réalisée dans 4 bains successifs
d’hexafluoroispropanol (HFIP) de 2h chacun.

2.2.2 Influence de la couche barriére

Tout d’abord, les bicouches avec le PA6 et 'EVOH ayant réagi avec le PP-g-AM ont été comparés. Les
clichés MET obtenus sur les échantillons apres 5 min de réaction a 230°C sont rassemblés sur la
Figure 99.

PA6

EVOH

Figure 99 Clichés MET de morphologies aux interfaces de bicouches (a) PA6/L0 et (b) EVOH/LO aprés 5 min a 230°C; (1)
barre échelle 2 pm, (2) barre d’échelle 200 nm
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De facon similaire aux films multicouches coextrudés, les morphologies obtenues avec le PA6 ou
I’EVOH sont différentes. L'interface entre le liant LO et le PA6 (images a.1 et a.2) apparait lisse et
plane avec une légere ondulation. En revanche, une rugosité importante est visible entre 'EVOH et le
liant (images b.1 et b.2). Les particules de ruthénium sont encore une fois particulierement visibles
au niveau de 'interface EVOH/PP-g-AM alors qu’il n’y en a pas entre le PA6 et le liant. La formation
de copolymeres entraine donc une déformation de I'interface entre I'EVOH et le PP-g-AM.

Les mémes structures bicouches ont été analysées par AFM apreés dissolution des couches d’'EVOH et
de PAG6. De plus, les systemes non réactifs PP/EVOH et PP/PA6 obtenus aprés 5 min a 230°C ont
également été observés. Dans ce cas-la, on peut délaminer directement le PP et 'EVOH ou le PA6.
Les surfaces du PP qui ont été en contact avec les couches barriéres sont alors analysées comme
témoins des interactions présentes aux interfaces EVOH/PP et PA6/PP en I'absence de réaction
chimique. Les images 3D obtenues sont visibles sur la Figure 100 pour les échantillons bicouches
réactifs et non-réactifs.

La rugosité en surface du PP qui a été en contact avec I'EVOH (b) ou le PA6 (a) est inférieure a 10 nm.
La nature de la couche barriere a peu d’influence sur la rugosité de la couche de PP dans les systemes
non-réactifs. Les polyméres étant incompatibles, il y a trés peu d’interactions physico-chimiques
entre le liant et les couches barrieres et I'interface entre les deux polyméres reste donc plane. Dans
la thése de Thomas Barraud [216], la structure cristalline d’un PP seul ayant été en contact avec le
PAG6 et d’un liant seul ont été observées par AFM. Des sphérolites sont visibles pour le PP et le liant
car les échantillons analysés ont été refroidis a température ambiante, laissant ainsi le temps aux
polymeéres de cristalliser. Dans notre cas, les échantillons bicouches ont été refroidis plus rapidement
et ont été trempés dans l'azote liquide. La cristallisation de nos bicouches a été inhibée et les
structures cristallines du PP sont moins visibles.

Par rapport aux systémes non réactifs, la rugosité de l'interface réactive PA6/LO (c) est quasiment
deux fois plus élevée autour de 15 nm. Cette augmentation de rugosité est la conséquence de la
réaction de compatibilisation et de la formation de copolyméres a l'interface. La présence de
copolymeres déstabilise aussi I'interface EVOH/LO, la rugosité d’environ 50 nm est plus de trois fois
plus élevée que pour le couple de polymére PA6/PP-g-AM. Cette différence de rugosité selon la
couche barriere corrobore les morphologies observées au MET. Puisque les irrégularités d’interface
et le défaut de granité en coextrusion sont spécifiques du couple EVOH/PP-g-AM, un lien entre les
deux phénomeénes semble envisageable.
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Figure 100 Images topographiques 3D des surfaces de PP aprés contact avec (a) le PA6 et (b) 'EVOH et des surfaces avec
les copolymeéres formés entre liant LO et (c) le PA6 et (d) 'EVOH

L’échantillon EVOH/LO a aussi été analysé perpendiculairement a I'interface dans le but de visualiser
cette interface rugueuse. De fagon similaire aux échantillons précédents, la Figure 101(a) est I'image
de phase au niveau de l'interface entre 'EVOH et le liant LO. Le contraste entre les deux couches
permet de distinguer 'EVOH a gauche et le liant a droite. L'interface est bien irréguliére avec
localement un décrochement d’environ 0,6 um de large. Nous avons également essayé d’observer
I'interface entre le PA6 et le liant LO. Malheureusement, la tentative a été infructueuse car le
contraste entre les polymeres est trop faible. La difficulté d’observation peut toutefois indiquer que
I'interface PA6/PP-g-AM est lisse et qu’il n’y a pas d’interphase visible.
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Figure 101 Clichés AFM sur la tranche d’un échantillon bicouche EVOH/LO au niveau de I'interface ; (a) image de phase
obtenue en mode tapping (6x3 um), (b) image de module obtenue en mode peak force (2x2 um) et (c) profil de module
correspondant a la ligne blanche sur I'image (b)

Ensuite, la caractérisation de ce méme échantillon a été réalisée dans le mode « peak force » afin
d’avoir une premiére approche du calcul du module de chaque phase et ainsi distinguer
I'interface/interphase. La Figure 101(b) est I'image représentant la cartographie de I'échantillon en
fonction du module mesuré. Le contraste entre les deux phases est important et permet donc de
repérer l'interface. Cette derniere apparait toujours irréguliére et la limite entre les deux couches ne
semble pas franche. La Figure 101(c) montre I'évolution des valeurs de module mesurées sur la
section correspondant a la ligne blanche de la Figure 101(b). Le module a gauche est d’environ 1,6
GPa pour I'EVOH et de 0,8 GPa a droite pour le liant LO. La différence entre les deux polymeres est
nette et correspond bien a 'interface. Le module mesuré au niveau de l'interface est intermédiaire
entre celui des deux phases. La structure formée a l'interface entre 'EVOH et le PP-g-AM ne semble
donc pas plus rigide que chacune des phases. La transition entre les deux polyméres a lieu sur une
distance de 0,1 um environ. Sa détermination est malgré tout délicate a cause de la variation locale
des modules de chaque polymére. Les résultats obtenus en mode « peak force » sont encourageants
et nécessiteraient un approfondissement afin de confirmer nos observations et les mesures de
modules.

Les analyses morphologiques par MET et AFM révelent l'irrégularité importante de I'interface entre
I’'EVOH et un PP-g-AM en comparaison a la paire PA6/PP-g-AM. Il a été montré que la formation de
copolymeres greffés et de structures complexes de type dendriméres entrainent une augmentation
de la rugosité aux interfaces de deux polymeéres réactifs [118, 130]. On peut donc envisager que la
différence de morphologie observée avec le PA6 et I'EVOH est liée a la différence de structure des
copolymeres formés par réaction avec un liant PP-g-AM.
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Les trois principales structures possibles des copolyméres formés aprés réaction entre le PA6 et le
PP-g-AM sont représentées sur la Figure 102. La structure A est un copolymere dibloc dans le cas ou
le PA6 et le PP-g-AM ont tous les deux leurs fonctions réactives en bout de chaine. Si le PP-g-AM a sa
fonctionnalité dans la chaine, la structure B obtenue est un greffage en Y. Enfin, la structure C est
formée si le PP-g-AM a une fonctionnalité multiple et que plusieurs chaines de PA6 viennent s’y
greffer. Etant donné la faible proportion de groupements réactifs en bout de chaines pour le PAS, il
semble moins probable que plusieurs chaines de PA6 réagissent avec une seule chaine de PP-g-AM.
Les structures A et B doivent donc étre majoritaires.
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Figure 102 Schémas de structures PP-g-AM/PA6

Les fonctions chimiques de I'EVOH sont plus nombreuses que celles du PA6 car les centaines
groupements hydroxyles sont répartis le long des chaines. Le PP-g-AM peut avoir un ou plusieurs
greffon d’anhydride maléique, en milieu ou en bout de chaines. Les architectures envisagées des
copolymeres apres réaction entre 'EVOH et le PP-g-AM sont schématisées sur la Figure 103.
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Figure 103 Schéma de structures PP-g-AM/EVOH

Si le PP-g-AM posséde un seul anhydride par chaine (en milieu ou en bout de chaine), le greffage
d’une ou plusieurs chaines de PP-g-AM sur une chaine d’EVOH donnerait la structure D. Si le PP-g-AM
possede plusieurs groupements réactifs et qu’au moins deux d’entre eux réagissent avec les
groupements hydroxyles d’'une méme chaine d’EVOH, c’est la structure E qui serait obtenue. La
structure F correspondrait a la réaction entre plusieurs chaines d’EVOH avec une ou plusieurs chaines
de PP-g-AM contentant plusieurs anhydrides. Il n’y aura pas de réticulation dans le sens stricte d’un
réseau 3D rigide. Cependant des copolymeres de structures complexes peuvent se former entre les
différentes chaines multifonctionnelles en contact a I'interface.
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L'architecture du copolymére obtenu avec 'EVOH et le PP-g-AM peut se rapprocher de celle obtenue
avec le PAG6 si le liant ne possede qu’un seul greffon d’anhydride maléique. Les chaines de PA6 ont
toujours une unique fonction réactive alors que 'EVOH et le PP-g-AM peuvent avoir de multiples
groupements réactifs. Cette différence de structure du copolymeére formé a l'interface en fonction de
la couche barriére peut donc avoir un impact sur les propriétés structurales de la zone interfaciale,
i.e. I'interphase, et plus globalement sur le défaut de granité observé en coextrusion. La suite de
notre étude se concentre donc sur les systemes avec I'EVOH en faisant varier le liant utilisé et le
temps de contact entre les couches réactives.

2.2.3 Influence du liant

La forte rugosité développée a 'interface EVOH/liant a ensuite été étudiée avec plusieurs liants (LO,
L1f et L2f). Toujours aprés 5 min de réaction a 230°C, la Figure 104 rassemble les morphologies de
différents échantillons bicouches avec de gauche a droite une échelle de la plus large a la plus fine. Le
trait noir sur I'image b.l est d{ a un pli de la coupe et non a la morphologie propre a I’échantillon.

L'interface est trés irréguliere entre 'EVOH et les trois liants. La rugosité semble assez similaire entre
les trois échantillons. Au fort grossissement (images lll), on remarque de tres fines fibrilles noires
marquées par le ruthénium, notamment avec les liants L1f et L2f. Il y a une zone intermédiaire
d’environ 50-100 nm entre les deux couches. Ce phénomene rappelle la formation de
microémulsions déja observée dans la littérature a l'interface de deux polyméres réactifs [105, 121,
125]. Ces structures se forment généralement aprés déstabilisation de I'interface car la formation de
copolymére diminue la tension interfaciale. Cela entraine une ondulation de l'interface et une
augmentation de l'aire de contact entre les deux couches. De nouveaux copolyméres peuvent alors
se former et stabiliser I'interface irréguliere. Le processus de déstabilisation de l'interface peut
continuer aux temps longs jusqu’au décrochement des microémulsions et a la formation de micelles
lorsqu’une partie d’un polymeére est enrobée de copolymeres et se décroche pour passer dans le
deuxiéeme polymere. Dans notre cas, des morceaux de la phase d’EVOH se décrochent et passent
dans la phase du liant (images b.ll et c.ll). Le temps de contact dans nos échantillons de 5 min est
relativement court pour des conditions de réaction sans écoulement. En effet, les micelles ont pu
étre observées a des temps longs, par exemple 17h a 180°C entre un PMMA-GMA et un PS-mCOOH
[111] ou encore 32h a 180°C a l'interface entre PS-GMA et un PMMA-COOH [118].

L'interface entre 'EVOH et le PP-g-AM étant plus irréguliére qu’entre le PA6 et le liant, la diminution
de la tension interfaciale devrait étre plus importante avec I'EVOH. Il y a trés peu d’études sur la
mesure de la tension interfaciale de systémes EVOH/PP-g-AM compatibilisés. Garmabi et al. [224]
I'ont déterminée pour les mélanges PP/EVOH et PE/PA6 en fonction du taux d’anhydride maléique
contenu dans les polyoléfines. Elle passe de 10 dyne/cm pour 0% d’AM a 2 dyne/cm pour 0.1% d’AM
entre le PE et le PA6. La tension interfaciale entre 'EVOH et le PP sans AM est de 4,5 dyne/cm et
décroit a 3 dyn/cm jusqu’a 0.07% d’AM. Par contre, il y a une augmentation pour les taux d’AM
supérieurs a 0.1% car la réaction de compatibilisation a saturé l'interface et fige la goutte. Ce
comportement n’est pas observé avec le PA6, la réaction de I'anhydride serait plus rapide avec
I'EVOH qu’avec le PA6. Malgré cela, la diminution de tension interfaciale comme origine des
instabilités aux interfaces réactives PP-g-AM/EVOH reste a démontrer.
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Figure 104 Clichés MET de morphologies aux interfaces de bicouches (a) EVOH/LO, (b) EVOH/L1f et (c) EVOH/L2f aprés 5
min a 230°C;; (1) barre échelle 0,5 um, (1) barre d’échelle 200 nm et (l11) barre d’échelle 50 nm

Les échantillons analysés au MET ont aussi été observés par AFM aprés dissolution sélective des
chaines de PA6 ou d’EVOH greffées. Les images topographiques obtenues sont données dans la
Figure 105. La morphologie des systemes avec le liant LO differe selon le type de chaines greffées a sa
surface. Dans le cas des chaines de PA6 (image a), la morphologie est plus fine que dans I’échantillon
avec les chaines d’EVOH greffées (image b). Ensuite, on remarque que la morphologie avec le liant
L1f et 'EVOH (image d) est assez similaire a celle du couple LO/EVOH. Par contre, I’échantillon du
liant L2f et 'EVOH présente une topographie intermédiaire entre les échantillons avec 'EVOH et les
liants LO ou L1f et I’échantillon LO/PA6. La différence entre les trois liants n’était pourtant pas
évidente lors de I'observation au MET. La surface qui est sondée par AFM est celle sur laquelle sont
greffées les chaines d’EVOH. C’est donc la couche d’EVOH sur le liant L2f qui forme une morphologie
différente des chaines d’EVOH greffées sur les liants LO et L1f.
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4

c - L2f/EVOH d - L1f/EVOH

Figure 105 Images topographiques obtenues par AFM pour les quatre systémes réactifs aprés dissolution des chaines de
PA6 ou d’EVOH non greffées; zone analysée de 2x2 um

La rugosité moyenne Ry a été mesurée pour ces systemes, ainsi que celles des échantillons non
réactifs ol le PP a été en contact avec I'EVOH ou le PA6. Les résultats sont rassemblés sur la Figure
106 avec les valeurs de Rmax correspondant a la distance entre le point le plus haut et le point le plus
bas de I'échantillon par rapport au plan moyen. Les rugosités en surface des PP des systemes non
réactifs sont les plus faibles, il y a donc eu tres peu d’interactions entre le PP et 'EVOH ou le PAG6. Le
bicouche PA6/LO montre une rugosité deux fois plus importante du fait de la présence des chaines de
PAG6 greffées sur la surface analysée. Les rugosités les plus élevées sont cependant obtenues pour les
échantillons bicouches réactifs d’EVOH avec les liants LO et L1f. Ces résultats sont cohérents avec les
morphologies observées au MET. Malgré la présence de chaines de PA6 ou d’EVOH sur les surfaces
analysées, on retrouve bien les écarts de rugosités entre les systéemes avec le PA6 et ceux avec
I’'EVOH. La paire EVOH/L2f a par contre une rugosité deux fois plus faible qu’avec les paires EVOH/L1f
et EVOH/LO et légérement supérieure a celle du couple PA6/LO. De fagon similaire aux morphologies
de surface, I'échantillon EVOH/L2f présente un comportement intermédiaire. Les mesures ont été
réalisées sur au moins trois zones de chaque échantillon. On remarque que I'écart type est plus élevé
avec les systéemes LO/EVOH et L1f/EVOH qu’avec les autres échantillons. Cette dispersion des
résultats indique que la rugosité et donc la couche de chaines d’EVOH greffées a la surface est plus
hétérogene avec les liants LO et L1f qu’avec le liant L2f.
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Figure 106 Rugosité des bicouches réactifs en fonction du liant (LO, L1f ou L2f) et des chaines greffées (PA6 ou EVOH) et
de systemes non réactifs (PP en contact avec le PA6 ou ’EVOH)

Les valeurs d’amplitude maximale des rugosités Rmax suivent la méme tendance que les valeurs
moyennes. Dans le cas de diblocs a I'interface entre le polystyrene greffée amine (PS-NH;) et de
poly(méthacrylate de méthyle) greffé anhydride maléique (PMMA-AM) aprés 1h a 200°C, I'amplitude
maximale est de 200 nm [121] et de 50 nm pour des copolymeres greffés entre un PS-NH; et un
copo(styrene-ran-anhydride maléique) (PS-AM) apres 72h a 190°C [125]. Nos valeurs sont du méme
ordre de grandeur hormis I'amplitude élevée des couples LO/EVOH et L1f/EVOH.

On trouve davantage de travaux donnant les valeurs des moyennes quadratiques Rq. Une rugosité
comprise entre 1 et 5,1 nm a été obtenue pour les diblocs formés a l'interface du polystyrene
deutéré greffé amine (dPS-NH,) et du poly(2-vinylpyridine) (P2VP) pour des temps de contact entre 0
et 5h a 175°C [123]. Apres 4h a 175°C, les rugosités sont de 0,6 nm pour l'interface PMMA-
AM/PDMS-(NH,), et jusqu’a 42 nm a linterface PMMA-AM/dPS-NH, [122]. Dans cette étude,
I'augmentation de rugosité est favorisée par la compatibilité¢ des polymeres en contact. Les
copolymeéres diblocs a l'interface dPs-NH2/PMMA-AM donnent une rugosité moyenne de 16 nm
aprées 2h a 175°C [124]. Dans le cas de copolymere greffés, la rugosité est plus élevée. Elle atteint 85
nm pour un bicouche d’un PS greffé méthacrylate de glycidyle (PS-GMA) et d’'un PMMA greffé acide
carboxylique (COOH) aprés 32h de réaction de 200°C [118]. Dans le cas d’une interface PMMA-
GMA/PS-COOH, une rugosité de 180 nm a été mesurée [113].

Les valeurs élevées de rugosité pour les couples de polyméres LO/EVOH et L1f/EVOH correspondent
donc plutot a des copolyméres de structures greffées ou plus complexes tandis que I'on se rapproche
davantage d’une structure dibloc avec le PA6. Ces résultats renforcent donc I’hypothése d’une
différence de structure entre les copolymeres formés avec le PA6 ou I'EVOH. Dans le cas des liants, il
faut considérer les chaines réactives, c’est a dire les chaines greffées de PP-g-AM des concentrés CC1
et CC2 qui ont ensuite été diluées dans une matrice de PP pur afin d’obtenir respectivement les liants
L1f et L2f. Le nombre moyen d’anhydride maléique par chaine est de 1,7 pour le concentré CC2 et de
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6 pour le concentré 1. Les chaines réactives du liant L1f ont donc au moins trois fois plus d’anhydride
maléique par chaine que celles du liant L2f. On peut donc envisager une quantité moindre de
copolymeres de structure complexe (Figure 103, schéma F) avec le L2f par rapport au L1f. De plus, la
proportion de concentré CC2 est plus élevée dans le liant L2f que celle du concentré CC1 dans le liant
L1f. Trois a quatre fois plus de chaines de PP-g-AM sont donc disponibles pour réagir avec 'EVOH. Si
plus de chaines d’EVOH réagissent avec le liant L2f, la couche d’EVOH sur le liant doit recouvrir une
surface plus importante et former une couche plus homogene qu’avec le liant L1f. Finalement, I'écart
de rugosité entre les échantillons L1f et L2f peut étre relié a la différence de structure des liants et
donc la formation et la répartition des copolymeres a I'interface.

2.2.4 Influence du temps de réaction

Lors de I'étude en coextrusion, nous avons pu mettre en évidence que I'aspect des films dépend des
débits appliqués et donc du temps ouvert a la compatibilisation des couches réactives. En plus de la
nature des polyméres en contact, I'effet du temps de réaction sur la morphologie interfaciale a été
étudié. Un seul couple de polymeére, EVOH/LO, a été utilisé pour trois temps de réaction: 1, 5 et 30
min. Les clichés obtenus au MET sont regroupés sur la Figure 107 de la plus large échelle a gauche a
la plus petite a droite.

La rugosité de l'interface augmente avec le temps. De nouvelles espéces réactives peuvent alors
diffuser vers l'interface et former d’autres copolymeéres. Cette réaction supplémentaire stabilise
I'interface irréguliere et le phénomeéne continue de s’amplifier au cours du temps. On observe un
décrochement d’une phase dans I'autre sur plus de 2 um (image c.i). Sa taille est environ 10 fois plus
large que les parties d’EVOH observées dans la phase du liant sur les images b.ll et c.ll de la Figure
104. Le phénoméne est donc exacerbé avec le temps permettant ainsi la diffusion et la réaction des
chaines de copolymeres au niveau de l'interface.
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c.iii

Figure 107 Clichés MET de morphologies aux interfaces de bicouches EVOH/LO en fonction du temps de réaction a 230°C :
(a) 1 min, (b) 5min et (c) 10min ; (i) barre échelle 0,5 um, (ii) barre d’échelle 0,2 um et (iii) barre d’échelle 100 nm

Il existe une morphologie particuliere due a la réaction de compatibilisation entre I'EVOH et un liant
PP-g-AM. Il est important de noter que les systemes possédant une morphologie irréguliere aux
interfaces sont ceux qui présentent le défaut de granité en coextrusion. La morphologie dépend peu
du liant, seul le comportement du couple L2f/EVOH est different d’aprés les résultats en AFM. Par
ailleurs, I'aspect des films coextrudés est Iégerement meilleur avec le liant L2f qu’avec les liants L1f et
LO. De plus, le temps de réaction impacte fortement a la fois la morphologie aux interfaces et le
défaut de granité en coextrusion. Il apparait donc cohérent de faire le parallele entre les
phénomeénes ayant lieu au niveau de I'interface réactive et I'aspect final des films multicouches.
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2.3 Morphologie avec écoulement : effet de la stratification en
coextrusion

Dans la seconde partie de I'’étude morphologique aux interfaces, I'effet de I’écoulement a été ajouté.
L'analyse d’échantillons coextrudés permet de vérifier si la morphologie irréguliere observée
précédemment se forme également lors de la stratification des polymeres dans le procédé. Les
structures bicouches ont alors été obtenues par coextrusion et prélevées a deux endroits du
procédé, en sortie du bloc de répartition et en sortie de filiere.

2.3.1 Préparation des échantillons

Les structures bicouches réactives ont été obtenues sur la microcoextrusion de I'INSA (Figure 108).
Des structures trois couches PP/EVOH38/L0 et PP/PA6/LO ont été coextrudées a 230°C. La géométrie
du bloc de répartition peut étre modifiée grace a différents éléments permettant de répartir les
écoulements dans une structure de deux a cing couches. La configuration utilisée pour ces essais est
un film trois couches (Figure 108(b)).

.
<

A
@ %

b) B
Sortie du bloc

[ Jmstmstsnmmn- "

Extrudeuse B Extrudeuse C

a) % Sortie de la filiere c) = Y

Figure 108 Schéma de (a) la microcoextrusion, (b) I’écoulement d’une structure trois couches C/AB dans le bloc de
répartition et (c) de 'écoulement dans la fin du bloc et la filiére ; les positions (1) et (2) sont respectivement la sortie du
bloc et la sortie de la filiere ou sont prélevés les échantillons

Extrudeuse A

Les débits ont été ajustés afin d’avoir des structures bicouches symétriques PA6/LO et EVOH/LO aprés
avoir enlevé la couche de PP (Tableau 29). Cette derniere permet de protéger le PA6 et surtout
I’EVOH en limitant le contact direct avec les parois du bloc et de la filiere. Le liant se superpose a la
couche centrale juste avant la couche la sortie du bloc (noté 1 sur la Figure 108). Le temps de contact
dans le bloc est donc trés court (environ 5 s). Par contre, le temps global de contact entre les couches
réactives est d’environ 1 min dans le bloc et |a filiére.

Extrudeuse A B C
R PA6
Polymeére EVOH3S8 PP LO
Débits (kg/h) 0,2 0,4 0,2

Tableau 29 Polymeéres et débits utilisés pour chacune des extrudeuses
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Les échantillons ont été prélevés soit directement en sortie de filiere (point 2 sur la Figure 108), soit a
la sortie du bloc (point 1 sur la Figure 108) aprés avoir démonté la filiere. Les échantillons sont
récupérés manuellement, directement sur un cylindre recouvert de téflon dans le but d’éviter tout
étirage de la structure bicouche et une éventuelle modification de l'interface. lls sont ensuite
refroidis sous un flux d’air comprimé. Le temps de refroidissement pour atteindre au niveau de
I'interface une température inférieure a la Tg de 'EVOH est d’environ 3 min et 15 s, respectivement
sur les échantillons en sortie de bloc et de de filiére. Les détails des calculs sont donnés dans I'annexe
5. Il faut moins d’une minute pour que le liant cristallise, ce qui doit considérablement réduire les
phénomeénes de diffusion/réaction aux interfaces.

2.3.2 Morphologie en sortie du bloc

Les morphologies générées aux interfaces PA6/LO et EVOH/LO dans le bloc de la microcoextrusion
sont visibles sur la Figure 109. L'interface entre le liant LO et le PA6 est globalement lisse méme si
une légére ondulation apparait. Au contraire, I'interface EVOH/LO est trés irréguliére. On observe
méme une double échelle de rugosité, une déformation large d’environ 1 a 2 um et une seconde plus
fine sous formes de pics de taille comprise entre 50 et 200 nm environ. La formation d’'une telle
morphologie souligne I'hétérogénéité de I'interphase entre les polymeres LO et EVOH.

La nette différence de morphologie entre les échantillons contenant le PA6 ou I'EVOH confirme bien
les observations précédentes sur les bicouches. Les échantillons préparés dans le rhéomeétre, sans
écoulement, permettent de reproduire les phénomenes interfaciaux qui ont lieu dans le procédé, ici
dans le bloc de coextrusion. Ce résultat conforte la relation entre I'apparition de rugosité importante
aux interfaces et le défaut de granité visible dans les films multicouches. Par contre, les temps de
réaction ne semblent pas correspondre entre les deux méthodes de préparation d’échantillons. Le
temps de contact des couches réactives dans le bloc est uniquement de quelques secondes et de
guelques minutes si on prend en compte le refroidissement jusqu’a ce que I'EVOH soit a I'état
vitreux. La morphologie observée dans les échantillons coextrudés correspond plut6t a celle obtenue
aprés 30 min de réaction dans le rhéomeétre (images c de la Figure 107). Le développement
d’irrégularités aux interfaces est donc accéléré et exacerbé dans le procédé. Plusieurs études ont
démontré que I'écoulement dans le procédé de coextrusion entraine une accélération des réactions
de compatibilisation par la convection forcée des especes réactives vers l'interface [120, 225].
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Figure 109 Clichés MET de morphologies aux interfaces de bicouches coextrudés a 230°C prélevés en sortie du bloc de
répartition : (A) PA6/LO et (B) EVOH/LO; (i) barre échelle 2 um, (ii) barre échelle 0,5 um et (iii) barre d’échelle 200 nm

2.3.3 Morphologie en sortie de filiére

Suite aux échantillons sortant du bloc, les structures bicouches récupérées en sortie de filiere ont été
observées et les clichés obtenus sont rassemblés sur la Figure 110. L’interface PA6/LO est assez plane
et la morphologie est similaire a celle observée en sortie du bloc (images A de la Figure 109). On
observe toutefois une zone ou il y a interpénétration des deux polyméres (image A.1). La sollicitation
en cisaillement et en élongation de I'écoulement multicouche a donc peu d’incidence sur la
morphologie a l'interface PA6/liant. Quant au bicouche EVOH/LO, on observe encore de fortes
irrégularités a l'interface. Méme si des zones sembles lissées (image B.1), il y a une interpénétration
des deux polymeres pouvant atteindre des longueurs de I'ordre de 10 um. Les distorsions de
I'interface peuvent alors étre importantes (images B.2 et B3). Le passage de I"écoulement stratifié
dans la filiere a donc exacerbé les instabilités a I'interface EVOH/liant. Par ailleurs, on remarque
toujours une zone hétérogeéne et d’épaisseur non nulle particulierement marquée par le ruthénium.
Cette derniere forme une phase intermédiaire entre les deux polymeres qui n’est pas visible sur les
échantillons avec le PA6.
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B.1 B.2

Figure 110 Clichés MET de morphologies aux interfaces de bicouches coextrudés a 230°C prélevés en sortie de filiere : (A)
PAG6/LO et (B) EVOH/LO; (i) barre échelle 2 um, (ii) barre échelle 0,5 um et (iii) barre d’échelle 0,2 um

Finalement, la morphologie de systemes réactifs et non réactifs a été déterminée avec les deux
couches barriéres de I'étude (PA6 et EVOH) par MET et AFM. La morphologie des bicouches PA6/liant
est peu affectée par la réaction et I'’écoulement dans le procédé de coextrusion. Au contraire, I'effet
de la réaction de compatibilisation est significatif a I'interface EVOH/liant. En plus de la rugosité
importante dans ces systemes, I'écoulement de coextrusion et notamment dans la filiere amplifie les
distorsions de l'interface.
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3. Conclusion

La morphologie de systemes non-réactifs et réactifs a été étudiée par MET et AFM. Les interfaces
sont planes pour les structures non réactives du fait des faibles interactions polymére/polymére.
L'interface entre un liant PP-g-AM et le PA6 est globalement lisse et plane tandis qu’une interface
fortement irréguliere apparait entre 'EVOH et un liant. Cette morphologie rugueuse a été observée
en I'absence d’écoulement et dépend sensiblement du temps de contact des deux polymeres a I'état
fondu. Le mécanisme prépondérant dans |'apparition de ces rugosités est donc la réaction de
compatibilisation couplée a la diffusion des chaines réactives vers l'interface. Cette derniéere sera
favorisée dans le cas des chaines greffées de PP-g-AM relativement courtes a cause de la B-scission
lors de leur préparation mais aussi des chaines d’EVOH dont les masses molaires sont deux fois plus
faibles que celles du PA6. Les différentes fonctionnalités des polymeéres influencent directement
I'architecture des copolymeres formés et les nombreux groupements hydroxyles de I'EVOH
favorisent la formation de copolyméres aux structures complexes en comparaison au PA6 qui
formera des simples copolymeéres diblocs ou greffés avec le liant. La présence de ces copolymeéres
d’architecture plus complexe engendre alors une déstabilisation de l'interface. Le mécanisme n’est
toutefois pas élucidé, la diminution de la tension interfaciale restant a prouver entre 'EVOH et le PP-
g-AM. Par ailleurs, I'analyse XPS a révélé une épaisseur plus élevée et donc une quantité plus
importante d’EVOH greffé que de PA6. L’architecture et la quantité des copolyméres formés sont
donc les paramétres pouvant expliquer la différence de morphologie entre 'EVOH et le PA6.

Des observations similaires sont obtenues pour les échantillons récupérés en sortie du bloc de
coextrusion. Les phénomeénes de réaction et de diffusion aux interfaces se produisent également
dans le procédé et sont accélérés par |'effet convectif de I'’écoulement. Lors du passage dans la
filiere, la déformation en cisaillement et surtout en élongation amplifie les distorsions de I'interface
EVOH/liant. Les structures coextrudées et récupérées en sortie de filiere ou de bloc pour les
observations au MET ne présentent pas de défaut de granité. Par contre, le défaut apparait lorsque
le film est étiré sous son propre poids. L’étude morphologique de nos systémes a mis en évidence les
irrégularités et la forte rugosité a linterface EVOH/PP-g-AM. Or cette interface irréguliére et
inhomogene va ensuite étre étirée en sortie de filiere. L'élongation de la structure multicouche
contenant une telle interface semble donc étre a [l'origine du défaut de granité.

164

Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0100/these.pdf
© [A. Bondon], [2015], INSA Lyon, tous droits réservés



Chapitre 5 : Rhéologie aux interfaces en cisaillement et en élongation

Chapitre 5 : Rhéologie aux interfaces en
cisaillement et en élongation

165

Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0100/these.pdf
© [A. Bondon], [2015], INSA Lyon, tous droits réservés



Chapitre 5 : Rhéologie aux interfaces en cisaillement et en élongation

Les chapitres précédents ont mis en évidence le role de la réaction de compatibilisation dans
I’apparition du défaut de granité. La formation d’'une importante rugosité a l'interface EVOH/PP-g-
AM a été reliée a la création de copolymeéres de structure complexe en comparaison au couple
PA6/PP-g-AM. Les morphologies observées dans des situations découplées ou non de I'écoulement
ont permis de montrer I'effet de I’écoulement sur la stabilité de I'interface. L'élongation semble avoir
un effet prépondérant lors de I'étirage de la structure multicouche dés la sortie de la filiere. Nous
nous sommes intéressés a la rhéologie aux interfaces en cisaillement et en élongation des systémes
réactifs et non-réactifs. L'objectif est de déterminer les propriétés des mélanges et des structures
multicouches en fonction des polymeres utilisés et donc des copolymeéres formés. Les expériences de
relaxation aprés un saut de déformation et la mesure de viscosité en régime transitoire en élongation
uniaxiale ont été mises en ceuvre car elles sont sensibles a la présence de copolymeres aux
interfaces. Enfin, I'étude des meélanges et des structures multicouches a été complétée par
spectrométrie mécanique a I'état solide.

1. Dispositifs expérimentaux

1.1 Préparations des échantillons

Les polymeéres ont été préalablement étuvés une nuit a 80°C. Des plaques d’épaisseur comprises
entre 0,5 et 1 mm ont été obtenues par compression a I'état fondu entre deux films de téflon
pendant 5 min a 180°C pour les polyoléfines, 185°C pour les EVOH et 235°C pour le PA6. Les disques
de 25 mm de diamétre pour la rhéologie en cisaillement et les barreaux de largeur moyenne de 1 cm
et de 2 cm de longueur pour I'élongation uniaxiale ont été découpés dans ces plaques.

Les mélanges ont été préparés a I'aide d’'une micro-bivis DSM. Les extrudats ont été récupérés apres
3 min de mélange a une vitesse de rotation des vis fixée a 100 tr/min. Les mélanges de ratio
volumique 1 :1 sont listés dans le tableau suivant :

Mélange | Polymére A | Polymeére B
EVOH/PP EVOH PP
EVOH/LO EVOH LO
EOVH/L2f EVOH L2f
PA6/PP PA6 PP
PA6/LO PA6 LO

Tableau 30 Composition des mélanges de polyméres préparés par microextrusion bivis

Les mélanges contenant 'EVOH ont été mis en oceuvre a 230°C et ceux avec le PA6 a 240°C. Les
échantillons ont ensuite été obtenus de la méme facon que pour les polyméres seuls, a 185°C pour
les mélanges avec 'EVOH et a 235°C pour les mélanges avec le PA6.

Enfin, les structures multicouches ont aussi été étudiées avec I'EVOH. Elles ont été obtenues a partir
de films coextrudés de chaque polymere, I'EVOH32 et le liant LO. Des rectangles ont été découpés
dans ces films puis étuvés a 80°C sous vide. Les assemblages EVOH/LO contenant 2, 10 ou 20 couches
ont été obtenus par compression a I'état fondu. Cependant une étape préliminaire est nécessaire car
la compression directe a I'état fondu génere trop de bulles dans les échantillons. Afin de les éviter,
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les couches de polymeres ont d’abord été mises en contact dans une étuve sous vide préalablement
chauffée a 200°C. Les polymeéres sont placés entre deux plaques de métal recouvertes de téflon sur
lesquelles deux autres plaques sont ajoutées afin de comprimer légerement les échantillons. Le vide
est fait des I'introduction de I'assemblage dans I'étuve sous vide. Un thermocouple est positionné
proche des polymeres, entre les couches de téflon. Les échantillons restent 10 min dans I’étuve ou la
température mesurée augmente de 55°C a 160°C. Les effets combinés du vide et de la température
au-dela de la fusion du liant permet de pré-assembler les polymeéres et de réduire fortement la
quantité de bulles. Ces structures sont finalement comprimées a I'état fondu pendant 5 min a 230°C.
Les échantillons sont ensuite découpés dans les plaques obtenues 400 um d’épaisseur.

Tous les échantillons ont été étuvés de nouveau avant les essais rhéologiques.

1.2 Rhéologie en cisaillement en viscoélasticité linéaire et non
linéaire

Les expériences de relaxation de contrainte aprés un saut de déformation ont été réalisées sur le
rhéometre D-HR2 (Discovery Hybrid Rheometer, TA Instruments) a contrainte imposée en géométrie
plan/plan. De fagon similaire aux bicouches préparés pour I'étude morphologique, le disque de PA6
ou d’EVOH est déposé sur le plateau inférieur tandis que celui du PP ou du liant est déposé sur le
plateau supérieur. Les deux couches sont mises en contact uniquement lorsque la température de
consigne est atteinte. Il n’y a donc pas de diffusion et/ou de réaction aux interfaces pendant la
période de chauffe. Les deux polyméres sont laissés en contact a I'état fondu a une température T
fixe pendant un temps t compris entre 1 et 10 min. On impose ensuite un saut de déformation a
I’échantillon le plus rapidement possible, entre 0,05 et 0,1 s environ. L'évolution de la contrainte est
alors mesurée en maintenant la déformation constante. Les polymeéres seuls ont également été
caractérisés en faisant varier le temps t avant le saut de déformation. La relaxation de contrainte des
mélanges a aussi été mesurée apres 3 min dans le rhéométre.

1.3 Rhéologie en régime transitoire en élongation uniaxiale

La rhéologie en élongation uniaxiale a été réalisée a I'aide de la 2™ génération du dispositif SER2
(Sentmanat Extensional Rheometer Universal Testing Platform, Xpansion Instruments LLC) monté sur
le rhéomeétre D-HR2. Les échantillons rectangulaires sont placés entre les deux cylindres et
maintenus avec les mors. La température du four est stabilisée a la température de consigne avant
de démarrer les essais sous atmosphére inerte (sous azote).

Une vitesse déformation de Hencky &, constante est obtenue avec cette géométrie en appliquant

une vitesse angulaire Q aux cylindres :

§y = (1.1)
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Avec R le rayon des cylindres, Lo la longueur de I’échantillon qui sera étirée entre le centre de chaque
cylindre. La déformation de Hencky &, =&t maximale, pour un rayon de 5,155 mm et une

longueur LO de 12,72 mm, est d’environ 4 [226].

La section A(t) d’'un échantillon de polymere a I'état fondu diminue alors exponentiellement avec le
temps selon I'expression suivante :

A(t)= Ab[&jm exp(—éyt) (1.2)

m

Ou A est la section initiale, Ts et Tm sont les masses volumiques du polymére respectivement a I’état
solide et a I'état fondu. Le ratio des masses volumiques est utilisé pour prendre en compte
I’expansion volumique du matériau a I'état fondu. A une vitesse de déformation de Hencky donnée,
la viscosité élongationnelle peut étre déterminée de la fagon suivante :

7 (1) =;T% (1.3)

Avec la force élongationnelle F(t) qui est obtenue a partir de la mesure du couple C (t) =2RF (t) .

En plus de la détermination de la viscosité élongationnelle sur les polymeéres seuls, les mélanges et
les multicouches réactifs, nous avons réalisé des expériences de relaxation de contrainte sur les
mélanges en se référant directement aux forces mesurées et a |'aire A(t) qui peut également étre
vérifiée optiqguement a I'aide d’une caméra. Le saut de déformation en élongation uniaxiale est
imposé par un saut de déplacement angulaire des cylindres appliqué par le moteur du rhéomeétre. Le
module de relaxation en traction E(t) peut alors étre obtenu de la facon suivante :

£()=— U (.4

qAt)

1.4 Spectrométrie mécanique dynamique a I'état solide

Les essais de spectrométrie mécanique dynamique ont été réalisés sur la DMA Q800 (TA
Instruments) en tension. Les propriétés viscoélastiques ont été déterminées a une déformation de
0,1% et une fréquence de 1Hz. La rampe de température est appliquée a une vitesse de 3°C/min, de -
100°C a 120°C, 160°C ou 200°C selon les polymeéres constituant les mélanges et les structures
multicouches.
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2. Etude préliminaire des mélanges

Des structures multicouches liant/couche barriére et leurs mélanges équivalents ont été étudiés dans
la cadre de ces travaux. Les mélanges permettent d’étudier les systémes non-compatibilisés
contrairement aux structures multicouches. De plus, les mélanges ont la méme composition (50/50
en volume) que les bicouches mais présentent une aire interfaciale plus large. Cette particularité
explique l'intérét porté aux mélanges dans notre étude car les copolyméres se forment aux
interfaces, I'’étude des mélanges Les propriétés rhéologiques des mélanges sont intimement liées a
leurs morphologies. Il est donc important d’étudier la morphologie de nos mélanges au préalable.

Les propriétés rhéologiques ont été déterminées en dynamique a 230°C sur le rhéometre D-HR2 de
facon similaire aux mesures sur les polymeéres présentées dans le chapitre 2. L'observation de leurs
morphologies a été réalisée sur un MEB Hitachi S3500N. Les extrudats ont été coupés par cryo-
fracture dans 'azote liquide puis ont été métallisés.

Les modules de conservation G’ des mélanges avec le PA6 et I'EVOH sont représentés
respectivement sur les Figure 111 (a) et (b). Dans le cas du mélange PA6/LO on note une
augmentation du module par rapport au PA6/PP mais I'évolution est similaire pour les deux
mélanges. Un début de plateau apparait pour le mélange incompatible EVOH/PP. Nous avons mis en
évidence (chapitre 2) la dégradation de I'EVOH lors de sa mise en oeuvre en microbivis.
L'augmentation des masses molaires observée en SEC a été attribuée a la réticulation de I'EVOH.
L'apparition d’un plateau aux basses fréquences peut donc étre la conséquence de |’évolution
structurale induite par le passé thermomécanique de I'EVOH. Ensuite, un plateau beaucoup plus
marqué est visible dans le cas des mélanges réactifs. La valeur de G’ au plateau est plus élevée dans
le mélange EVOH/L2f que pour la paire EVOH/LO.

Pour comprendre I'effet plus marqué du liant L2f, il faut revenir a sa formulation. En effet, les chaines
greffées du concentré initial CC2 contiennent moins d’anhydride maléique que celles du CC1. Or le
liant L1f contenant le concentré CC1 et le liant LO sont tres proches. A l'inverse de ces liants, le L2f
possede une plus grande proportion de chaines greffées provenant du CC2. Il y a donc une quantité
de chaines plus importante qui est disponible pour réagir avec les chaines d’EVOH et former
davantage de copolyméres. Par ailleurs, 'EVOH ne sera jamais le réactif limitant étant donné ses tres
nombreux groupements hydroxyles. Le module G’ du mélange EVOH/L2f peut alors étre relié a un
plus grand nombre de copolymeéres formés par rapport au mélange EVOH/LO.
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Figure 111 Modules de conservation G’ a 230°C des mélanges avec (a) le PA6 et (b) 'EVOH

La compatibilisation de 'EVOH et du PP-g-AM induit donc une augmentation de |'élasticité des
mélanges qui peut étre attribuée a la réticulation des deux polymeres. DelLeo et Velankar [227] ont
étudié un mélange de deux polyméres multifonctionnels, un polyisoprene greffé anhydride maléique
(PIMA) et un PDMS greffé amine. Le plateau observé sur la courbe de G’ aux basses fréquences est la
conséquence de la réticulation locale aux interfaces. Etant donné que les chaines de PP-g-AM et
d’EVOH sont toutes deux multifonctionnelles, la réticulation locale de nos polymeres proche de
I'interface est également envisageable. Cela renforce bien I'idée de la formation d’un copolymeére de

structure plus complexe avec I'EVOH qu’avec le PA6.

La morphologie des mélanges a été observée au MEB et les images obtenues sont visibles sur la

Figure 112 et la Figure 113. Les mélanges EVOH/PP et PA6/PP présentent une morphologie co-

continue ol les phases sont interpénétrées I'une dans I'autre mais localement séparées a cause du

manque d’interactions physico-chimiques entre les polymeéres. Les mélanges avec le liant LO ont
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également des morphologies co-continues mais il y a une meilleure adhésion entre les phases grace a
la réaction de compatibilisation. On remarque aussi une diminution de la taille des nodules par
rapport aux mélanges incompatibles avec le PP. Ces deux observations sont liées a la présence de
copolymeéres qui se sont formés aux interfaces et qui stabilisent la morphologie en limitant la
coalescence. Globalement, les mélanges avec le PP et le liant LO ont des morphologies similaires avec
le PA6 et 'EVOH.

Par contre, la morphologie du mélange EVOH/L2f est beaucoup plus homogéne ou il est difficile de
distinguer les deux phases. Il y a donc une différence notable de morphologie par rapport aux autres
mélanges. Les copolymeres formés entre I'EVOH et le liant L2f permettent donc d’obtenir un systeme
plus homogene. L’hypothése d’un plus grand nombre de copolymeres formés reste cohérente avec le
liant L2f. La différence de morphologie peut s’expliquer par le ratio de viscosité des deux polymeres.
Jordhamo et al. [228] ont par exemple proposé le critére ci-dessous pour prédire la morphologie co-
continue de mélanges de deux polymeres a partir de leurs viscosités n et de leurs fractions
volumiques ¢ :

M g
)

Si le ratio est inférieur a 1, c’est la phase 1 qui est continue et si le ratio est supérieur a 1 c’est la

(1.5)

phase 2 qui est continue. Ce modéle est cependant limité aux faibles taux de cisaillement, ce qui
n’est pas le cas pour les mélanges préparés a des vitesses de 100 rpm. Le PP et le liant LO ont des
viscosités trés proches, leur ratio avec celle de 'EVOH est similaire (environ 1,4 avec les viscosités a
cisaillement. Bien que le ratio ne soit pas égal a 1, les morphologies obtenues dans les deux mélanges
sont co-continues. Le liant L2f a une viscosité plus basse que les polyoléfines précédentes et le ratio
par rapport a I'EVOH differe également (environ 3). On s’écarte donc de la condition de co-
continuité, ce qui confirme la différence de morphologie ol le liant L2f devrait étre la phase
continue.
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Figure 112 Morphologies des mélanges PA6/PP, PA6/LO, EVOH/PP, EVOH/LO et EVOH/L2f (x500)
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Figure 113 Morphologies des mélanges PA6/PP, PA6/LO, EVOH/PP, EVOH/LO et EVOH/L2f (x2000)
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3. Expériences de relaxation de contrainte

Les expériences de relaxation de contrainte ont d’abord été réalisées sur les polymeres seuls afin de
déterminer leur comportement en relaxation. Ensuite, les structures bicouches et les mélanges
contenant 'EVOH ou le PA6 avec le PP non greffé ou un liant PP-g-AM ont été caractérisés et |'effet
de la compatibilisation et de la présence de copolyméres aux interfaces a été mis en évidence.

3.1 Polymeéres seuls

3.1.1 Linéarité et fonction d’amortissement

Nous avons imposé un saut de déformation pour des temps trés courts (ro ~ 0.0ls). Etant donné

I'amplitude des déformations, l'inertie reste limitée. Ce temps reste faible par rapport aux temps de
relaxations respectifs des polymeéres et de l'interphase, d’ou l'intérét de réaliser les mesures aux
temps courts. Comme préconisé dans les travaux de Wang et al. [148] et Zhang et al. [132], I'étape

transitoire, avant 7, de 10 ms, peut étre considérée comme une période de démarrage avec

¥ =¥,/ 7,. Celle-ci régit le processus de non-linéarité (amortissement, observation du phénoméne

de kink). Cet épaulement peut étre di a un réenchevétrement rapide ou une relaxation rapide par
rétraction. Il est important de noter qu’on présente les résultats correspondant a la partie stable de
la déformation imposée au-dessus de 0,05 s environ.

L’étude des polymeéres seuls a été effectuée a une température fixée et a différentes déformations
comprises entre 0,05 et 7. La Figure 114 montre un exemple de résultats pour le PP. On observe bien
la diminution du module relaxation lorsque la déformation augmente. Cette observation est valable
pour I'ensemble des polymeéres étudiés (PP, LO, EVOH et PA6). Les modules de relaxation se
superposent pour des déformations inférieures a 1. Au-dela, un amortissement de contrainte
apparait. De plus, il est possible de superposer les courbes de modules a partir de 0,1 s environ en les
décalant verticalement. Le principe de séparation temps-déformation est alors vérifié et il est
possible de définir le module de relaxation par la relation suivante :

G(t,7)=h(r,)G(t) (1.6)
Ou G(t) est le module de relaxation linéaire et h (;/0) est la fonction d’amortissement.

On remarque sur la Figure 114 que, pour une déformation plus élevée, le temps nécessaire pour
stabiliser a la valeur de consigne est plus long. De plus, il na pas été possible d’atteindre des
déformations supérieures a 3 avec I'EVOH et le PA6 a cause de la limite du capteur et de leurs
viscosités élevées. Cette amplitude est relativement élevée et est donc d’ores et déja dans le régime
non-linéaire. Cela ne génera pas les expériences de relaxation car nous recherchons a examiner des
structures bicouches possédant une éventuelle interphase et des copolymeres formés entre les
couches. Or, la structure générée pourrait étre détruite a des amplitudes de déformation élevées en
cisaillement comme prédit dans les travaux de Zhang et al. [136].
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Figure 114 Evolution du module de relaxation et de la déformation en fonction du temps pour le PP a 230°C a différentes
amplitudes de saut de déformation

Les fonctions d’amortissement de chaque polymére ont été déterminées a 230 °C et sont

représentées sur la Figure 115. La valeur de h(70) prévue par la modele de Doi-Edwards avec

I’'hypothese d’alignement indépendant (IA) a également été tracée a partir la relation suivante :

1

2
1+ 157
Le PA6 est de type A car tres proche du modele tandis que le PP et le liant LO sont de type B avec un
amortissement plus faible que prévu. L'EVOH semble avoir un comportement intermédiaire entre un
type C (amortissement plus élevée) et un type B selon la déformation considérée. Le fait que 'EVOH
ne présente pas un effondrement clair de sa fonction d’amortissement nous conforte dans I'idée de
I'absence d’'un phénomene de glissement (stick-slip). Le domaine linéaire semble s’arréter autour de
0,5 pour tous les polymeres. L'ensemble des matériaux de I'étude présentent donc un
amortissement trés proche et donc régit par la méme physique. Dans la suite de I'étude, nous
montrerons les résultats pour des déformations inférieures a 0,5 pour la relaxation des bicouches et
des mélanges.
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Figure 115 Fonction d’amortissement h(y) des polyméres en fonction de I'amplitude de la déformation a 230°C et
comparaison par rapport au modéle de Doi-Edwards

3.2 Etude comparative des structures multicouches

3.2.1 Propriétés de relaxation en fonction de la nature de la
couche barriére

Suite a I'étude des polymeéres seuls, nous avons examiné les structures bicouches non réactives
PP/EVOH et PP/PA6 et réactives LO/EVOH et LO/PA6. Chaque bicouche a été soumis a un saut de
déformation de 5% aprés 5 min de recuit a 230°C. La Figure 116(a) rassemble les modules de
relaxation des bicouches avec le PA6 et ceux des polymeres seuls aprés 5 min. Le bicouche non-
réactif PP/PA6 présente un comportement intermédiaire entre le PP et le PA6. De la méme facgon, le
bicouche réactif LO/PA6 se situe entre la relaxation des deux polyméres qui le constitue. Chaque
sandwich semble donc se comporter comme un mélange des deux matériaux. Si 'on regarde les
échantillons avec I'EVOH sur la Figure 116(b), on observe un résultat similaire dans le cas du bicouche
non-réactif PP/EVOH. Cependant, le processus de relaxation de I'assemblage LO/EVOH est plus long
que ceux de 'EVOH et du liant LO. Le comportement du bicouche réactif est trés proche de celui du
liant jusqu’a 5 s puis une relaxation supplémentaire est visible.
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Figure 116 Modules de relaxation des polymeéres et des bicouches réactifs et non réactifs avec (a) le PA6 et (b) 'EVOH
apres 5 min de réaction a 230°C pour une déformation de 0,05

Nous avons comparé nos résultats au modele proposé par Silva et al. [160] pour déterminer le
module d’un bicouche non-réactif. Dans le domaine linéaire et en considérant qu’il n’y a pas de
glissement aux interfaces, le module de relaxation ne dépend pas de la déformation :

G(t)::f%2 (1.8)
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Chapitre 5 : Rhéologie aux interfaces en cisaillement et en élongation

De plus, la contrainte de cisaillement est homogéne dans I’échantillon. Les modules de relaxation des
polymeéres A et B dans le bicouche A/B sont alors définis par les relations suivantes :

(1.9)

La déformation totale y, est fonction des déformationsy; et des fractions volumiques ¢ de chaque

coucheipar:

Ve =PVat+PaVe (1.10)

En combinant les équations (1.8), (1.9) et (1.10), on obtient le module de relaxation pour une structure
bicouche selon la relation :

(.11)

Concernant I'hypothése de I'absence de glissement aux interfaces, nous avons déterminé que la
réaction de compatibilisation permettait d’éliminer le glissement aux interfaces par rapport aux
structures PP/EVOH et PP/PAG6. Les détails sont donnés dans I'annexe 3. Dans le cas des expériences
de relaxation de contrainte, la déformation de 0,05 est imposée en un temps t de 0,1 s ce qui est
équivalent a un taux de cisaillement de 0,5 s. On se situe alors en dec¢a de la valeur critique
d’environ 1s* pour laquelle le glissement apparait dans les systémes non compatibilisés.

On observe sur la Figure 117 que les modules relaxation des bicouches PP/PA6 et surtout PP/EVOH
sont proches des valeurs calculées a partir du modele. Les modules de relaxation des deux systémes
compatibilisés LO/EVOH et LO/PA6 présentent des modules plus élevés que les prédictions. Cet écart
peut étre la conséquence de la formation de copolymeéres aux interfaces. Via ce modeéle, le matériau
qui relaxe le plus vite est prépondérant dans la relaxation du bicouche. Il apparait pourtant
clairement que les structures bicouches, méme sans compatibilisation, présentent des relaxations
plus longues que 'EVOH ou le PA6 seul. La relaxation du second polymeére, PP ou LO, ne semble donc
pas prise en compte.
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Figure 117 Modules de relaxation des bicouches pour une déformation de 0,05 et comparaison au modéle proposé par
Silva et al. [160]

Nous avons alors comparé nos résultats au calcul d’'une loi de mélange simple pour le module du
bicouche :

G(t)=¢AGA(t)+¢BGB (t) (1.12)

Hormis aux temps longs a la fin de la relaxation, on peut voir sur la Figure 118 que les valeurs
calculées a partir de la loi de mélange coincident bien avec les deux bicouches incompatibles PP/PA6,
PP/EVOH et le bicouche réactif LO/PA6. Par contre, le module de relaxation du systéme LO/EVOH
s'écarte de la loi de mélange avant 1 s. Ce résultat souligne la présence d’une relaxation
supplémentaire dans ce bicouche. La modification du processus de relaxation a déja été observé
pour différents couples de polymeres compatibilisés. En effet, Ansari et al. [161] ont observé une
contrainte et donc un module de relaxation plus élevé dans les mélanges PS/PB compatibilisés. Silva
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et al. [162] ont montré que la formation de copolyméres aux interfaces PA6/EPM entraine un
allongement du processus de relaxation avec I'apparition d’une étape supplémentaire qui ralentit la
relaxation du mélange. L'étude d’Al-Itry et al. [158] sur la compatibilisation du PLA et du PBAT a
également permis de mettre en évidence une relaxation liée a la compatibilisation.

Nous avons ici une relaxation supplémentaire particulierement marquée avec la paire EVOH/LO par
rapport a I'autre bicouche réactif PA6/LO. La présence de copolymeéres formés avec I'EVOH ont donc
un impact plus important sur le processus de relaxation. Une telle observation corrobore les résultats
de I'étude morphologique précédente avec I'apparition d’une rugosité importante liée a la création
de copolymeéres d’architecture complexe a I'interface EVOH/PP-g-AM. Au contraire, la présence de
copolymeéres de structures simples diblocs ou greffés entre le liant et le PA6 a peu d’incidence sur la
relaxation du bicouche.
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Figure 118 Comparaison des modules de relaxation expérimentaux des bicouches (a) avec le PA6 et (b) avec 'EVOH pour
une déformation de 0,05 et les valeurs calculées a partir d’'une loi de mélange
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3.2.2 Influence du temps de réaction

Nous avons vu dans les chapitres précédents que le défaut de granité en coextrusion dépend
fortement du temps de réaction et donc du temps de séjour dans le procédé. De la méme fagon, la
morphologie irréguliere entre 'EVOH et le PP-g-AM dans une structure bicouche évolue avec le
temps laissé a la réaction. Le défaut et la rugosité interfaciale sont amplifiés lorsque le temps de
réaction augmente. La question est alors de savoir si I'allongement du processus de relaxation
observée pour ce systeme dépend également du temps de réaction.

Les expériences de relaxation sur les bicouches réactifs ont été réalisées a 230°C aprés 1, 5 ou 10 min
de réaction. Les résultats pour le couple PA6/LO sont représentés sur la Figure 119(a). Le processus
de relaxation pour 1 ou 5 min est le méme. Le temps de réaction ne semble donc pas influer sur la

relaxation du bicouche avec le PA6.
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Figure 119 Modules de relaxation de bicouches (a) PA6/LO et (b) EVOH/LO en fonction du temps de réaction pour une
déformation de 0,05
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Chapitre 5 : Rhéologie aux interfaces en cisaillement et en élongation

Au contraire, les modules du bicouche EVOH/LO (Figure 119(b)) varient en fonction du temps de
recuit. Apres 1 min de réaction, on observe une seule relaxation. La relaxation supplémentaire est
visible pour 5 et 10 min de réaction et la relaxation ralentit lorsque le temps augmente.
L'allongement du processus de relaxation avec le temps de réaction suggere donc bien que la
présence de copolyméres formés a linterface EVOH/LO est a l'origine de cette manifestation
rhéologique.

La sensibilité thermique de I'EVOH a été démontrée auparavant par I'étude rhéologique et
thermique (ATG) de la stabilité thermique. Afin de vérifier que I'allongement du processus de
relaxation ne résulte pas de I’évolution structurale des matériaux au cours du temps, les polymeres
ont été étudiés seuls afin de connaitre I’évolution de leur relaxation en fonction du temps passé en
température dans le rhéometre. Les mesures ont aussi été réalisées apres trois temps : 1, 5 et 10
min. La Figure 120 montre la variation du module de relaxation en cisaillement des différents
polyméres selon le temps de recuit.

PP

10004 = 1min EVOH = 1min
e 5min 1000+ e 5min
A 10 min 4 10min
100 4
100 4
T T
2 104 IS
5 & 104
14
'ﬁ= A
0,14 14 Toa
A
0,01 T T 0,1 T T
0,1 1 10 0,1 1 10

@ t(s) (b) t(s)

PA6 -
= 1min

100+

1000 4

100+

T T
o o
& 104 & 104
14 14
0,1 . . 0,1 T T
0,1 1 10 1 10
(c) t(s) (d) t(s)

Figure 120 Evolution du module de relaxation en fonction du temps du (a) PP, (b) EVOH, (c) LO et (d) PA6 a 230°C pour
une déformation de 0,05 et différents temps de réaction: 1, 5 et 10 min

On observe tres peu de changements dans le cas du PP et du liant LO a part une trés légere
diminution du temps de relaxation final lorsque le temps augmente. Le temps de chauffe n’a pas
d’influence notable sur le PA6, malgré une subtile augmentation du module, notamment aux temps
courts. Par contre, le module de relaxation de 'EVOH augmente de maniére significative avec le
temps. Ce résultat corrobore la dégradation de I'EVOH et son évolution structurale au cours temps a
230°C. En revanche, aucun allongement du processus de relaxation n’est observé pour 'EVOH seul et
pour les polyoléfines.

Le manifestation rhéologique observée dans le cas du bicouche EVOH/LO est donc bien spécifique a
ce systeme et traduit la contribution des copolyméres créés a I'interface.
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3.3 Etude comparative des mélanges

Des expériences similaires ont été menées sur les mélanges réactifs et non-réactifs avec I'EVOH.
Nous avons préparé des mélanges car l'aire interfaciale entre les polymeres devrait étre plus
importante que dans les structures bicouches. On peut donc s’attendre a ce qu’un plus grand
nombre de copolymeéres se soient formés aux interfaces.

On étudie en plus le mélange avec le liant L2f car lors de la coextrusion c’est celui qui donnait des
films dont la stabilité était améliorée par la présence de bandes avec moins de défaut de granité. De
plus, lors de I'’étude morphologique, la rugosité interfaciale sur la couche d’EVOH greffée était
étonnamment plus faible qu’avec les autres liants. Un exemple de résultats des expériences de
relaxation de contrainte effectuées a 200 °C est représenté sur la Figure 121.
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Figure 121 Modules de relaxation des mélanges EVOH/PP, EVOH/LO et EVOH/L2f a 200°C pour une déformation de 0,05

La relaxation du mélange incompatible EVOH/PP est plus rapide que celle des mélanges réactifs.
Dans le cas du mélange EVOH/LO, on observe un allongement du processus de relaxation. Ce résultat
confirme le comportement déja observé pour les bicouches. La différence est notable avec le
mélange EVOH/L2f. En plus d’avoir une valeur plus élevée de G(t), la relaxation supplémentaire est
particulierement visible et rallonge considérablement la relaxation du mélange. Tout comme
I"augmentation du module élastique G’, celle du module de relaxation semble bien indiquer que le
liant L2f permet de former davantage de copolyméres avec 'EVOH que le liant LO et que les

polyméres réticules localement.
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4. Rhéologie élongationnelle

L'étude morphologique aux interfaces du chapitre précédent a révélé I'importance de I'écoulement
dans le procédé de coextrusion. Il y a, a la fois, une sollicitation en cisaillement et en élongation.
Nous avons alors cherché a déterminer l'influence d’'une déformation en élongation sur les
propriétés de systemes multiphasiques en fonction de la nature des polymeres et de leur
compatibilisation. L'étude rhéologique a alors été effectuée en élongation uniaxiale. Bien que la
sollicitation imposée a I'écoulement multicouche dans le procédé de coextrusion ne soit pas
uniquement uniaxiale, cette premiére approche permet toute de méme d’obtenir des informations
utiles pour ce type de déformation.

4.1 Etude des polymeres seuls

Tout d’abord, le comportement des polymeres seuls a été déterminé a 230°C pour différentes

vitesses de déformation de Hencky. La Figure 122(a) montre la viscosité élongationnelle 77; (t) des

polyméres a 230°C ainsi que les courbes de I'enveloppe linéaire 37, (t) d’apres le ratio de Trouton :

N—"

et

Tr
775 (1)

=3 (1.13)

Avec 7, (t) la viscosité transitoire déterminée dans des expériences de démarrage en cisaillement.

On remarque tout d’abord que la viscosité de tous les polymeéres suit la courbe linéaire
correspondante. Cela confirme bien le ratio de Trouton égal a 3. De plus, les polyméres ne
présentent pas de phénomeéne de « strain hardening » a part peut-étre un léger avec I'EVOH mais
uniquement aux vitesses de déformation élevées.

Bien que la température de 230°C soit la seule permettant de comparer tous les polymeres car le PA6
a la température de fusion la plus élevée, la viscosité des polyoléfines est relativement basse et rend
la mesure en élongation délicate. La viscosité élongationnelle a donc aussi été mesurée a 200°C
(Figure 122). Les données obtenues sont moins bruitées mais les observations sont les mémes qu’a
230°C : pas de phénomene de « strain hardening » pour les polyméres seuls.
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Figure 122 Viscosités élongationnelles des polymeéres (a) a 230°C et (b) a 200°C a différentes vitesses de déformation de
Hencky

L’absence de « strain hardening » s’explique simplement par la structure de nos polymeéres. En effet,
ils sont tous constitués de chaines linéaires. Or c’est la présence de longs branchements qui est
souvent a I'origine du durcissement structural [169, 177]. Lorsque les chaines de polymeéres branchés
sont étirées, les segments de chaines latéraux sont au contraire comprimés, ce qui engendre une
augmentation de la contrainte et de la viscosité élongationnelle du matériau. Par ailleurs, le
phénoméne de condensation des enchevétrements lors de I'étirage peut également étre une source
de « strain hardening », notamment aux vitesses de déformation élevées [229].
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4.2 Etude des mélanges

Les mélanges avec le PA6 ou I'EVOH ont ensuite été étudiés avec le PP et les liants. La viscosité
élongationnelle de ces mélanges a tout d’abord été déterminée a 230°C. On remarque sur la Figure
123(a), que les mélanges PA6/PP et PA6/LO ne présentent pas de « strain hardening ». Les mélanges
EVOH/PP et EVOH/LO ont un comportement proche. Il faut noter que le bruit est plus faible sur les
données obtenues avec les mélanges compatibilisés qu’avec les mélanges incompatibles. Le PP ayant
trés peu d’interactions avec le PA6 ou I'EVOH, les interfaces des mélanges PP/EVOH et PP/PA6
présentent une adhésion extrémement faible. La compatibilisation avec le liant LO permet d’apporter
une cohésion au matériau grace a la formation de copolymeéres. Cette différence structurale est donc
visible en élongation méme il n'y a pas de forte augmentation de la viscosité élongationnelle. Par
contre, le systéme EVOH/L2f présente un « strain hardening » important avec une viscosité qui
augmente de plus d’une décade aux faibles vitesses de déformation.
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Figure 123 Viscosités élongationnelles des mélanges avec (a) le PA6 et (b) FEVOH a 230°C et différentes vitesses de
déformation de Hencky
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La différence de comportement avec 'EVOH et le liant L2f est significative par rapport aux autres
mélanges. Le phénomeéne de « strain hardening » ne peut pas provenir des polymeéres seuls car on a
démontré précédemment qu’ils ne présentaient pas ce type de comportement. La présence de
copolymeéres résultant de la réaction a l'interface EVOH/PP-g-AM doit donc étre a l'origine de
I'augmentation de viscosité élongationnelle. Dans la littérature, |'apparition du « strain hardening »
dans les mélanges de polymeéres a pu étre attribué a la formation de copolymeres a l'interface. Levitt
et al. [186] ont montré que la compatibilisation de multicouches avec un PS-AM et un PS-OX
(oxazoline) induit un tel phénoméne qui n’est pas observé pour les polymeéres seuls. Les auteurs
considérent alors que la fine couche de copolymére réticulé a l'interface est a I'origine du « strain
hardening ». Sailer et al. [188] ont étudié la réaction entre le PA6 et le SAN ou le SANMA donnant des
chaines avec de multiples greffons de PA6 aux interfaces polymére/polymére. La formation de
structures micellaires avec les chaines de PA6 vers |'extérieur affecte les propriétés rhéologiques en
élongation avec l'apparition d’un « strain hardening » important. La structure des copolymeres
formés aux interfaces de mélanges ou de structures multicouches et particulierement la présence de
multiples branchements favorise donc ce phénomeéne.

Nous avons comparé I'évolution de la viscosité élongationnelle des mélanges a I'enveloppe de
viscosité linéaire calculée a partir de celles des polymeéres seuls via la relation suivante :

770+,A/B = ¢A77(;A + ¢B77(;B (1.14)

Les données expérimentales en élongation correspondent bien pour les mélanges incompatibles
EVOH/PP et PA6/PP. On observe par contre une augmentation de la viscosité élongationnelle par
rapport a I'enveloppe dans le cas des mélanges compatibilisés. L'écart est similaire pour les couples
EVOH/LO et PA6/LO tandis qu’il est beaucoup plus marqué avec le liant L2f. Nous avons vu
précédemment que le mélange EVOH/L2f présente un allongement du processus de relaxation en
cisaillement et un plateau pour son module dynamique de conservation G’. La réticulation locale des
polyméres a été avancée comme mécanisme a l'origine de ces manifestations rhéologiques. Ce
mécanisme apparait également valable dans le cas de I’élongation. En effet, Yamaguchi [230] a
montré qu’un « strain hardening » considérable apparait dans le mélange d’un polymeére linéaire et
d’un polymére réticulé. Le comportement du polymére linéaire en élongation est modifié méme si la
fraction volumique du polymere réticulé est faible.

Comme pour les polyméres seuls, nous avons aussi déterminé la viscosité élongationnelle des
mélanges avec I'EVOH a une température plus basse de 200°C (Figure 124). L’effet de la réaction est
minimisé a cette température en comparaison a la température de 230°C lors de la préparation des
mélanges. L’évolution de viscosité pour les trois systémes est similaire a celle obtenue a 230°C. Le
bruit sur les valeurs mesurées est toutefois moins marqué a 200°C. L'augmentation de viscosité
élongationnelle est toujours aussi présente dans le mélange EVOH/L2f alors qu’elle n’est pas visible
pour le couple EVOH/LO. Nous avons observé pour le mélange EVOH/LO que l'allongement de la
relaxation en cisaillement est moins étendu et que le plateau pour G’ est plus bas qu’avec le mélange
EVOH/L2f. Le phénomeéne de réticulation local devrait donc avoir lieu dans les deux mélanges mais
dans une moindre mesure avec le liant LO qu’avec le liant L2f. On observe alors le « strain
hardening » uniquement avec le mélange EVOH/L2f car il contient suffisamment de copolyméres
et/ou de zones réticulées.
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Figure 124 Viscosités élongationnelles des mélanges avec 'EVOH a 200°C et différentes vitesses de déformation de
Hencky

La morphologie des mélanges peut également impacter leur comportement rhéologique en
élongation uniaxiale. Nous avons justement observé que la morphologie du mélange EVOH/L2f est
beaucoup plus homogéne que celle du mélange EVOH/LO. De plus, la structure des polyméres en
contact a l'interface est un facteur a prendre en compte. Malgré la présence de trés petites chaines
dites « poison d’adhésion » qui ne sont pas éliminées dans le liant L2f contrairement aux liants LO et
L1f, les chaines greffées du CC2 ont des masses molaires plus élevées que les chaines de CC1 car le
taux de greffage et donc la B-scission sont plus faibles dans le CC2. Finalement, on a avec le liant L2f
une plus grande proportion de chaines greffées qui peuvent réagir avec I'EVOH et des chaines plus
longues pouvant former davantage d’enchevétrements avec les chaines voisines. Les zones réticulées
pourraient donc étre plus nombreuses et réparties de maniere plus homogéne avec le liant L2f.
D’apres Deleo et Velankar [227], ce sont les interfaces réticulées et connectées entres elles sous
forme d’amas de plus grande taille qui modifient les propriétés rhéologiques des mélanges. Bien que
leurs mesures soient réalisées en dynamique, un mécanisme équivalent peut étre envisagé entre
I'EVOH et le liant L2f.

4.3 Etude des structures multicouches

Les propriétés rhéologiques des mélanges sous élongation dépendent fortement de leurs
morphologies. Il est plus délicat de faire le paralléle avec la coextrusion car la structure d’'un mélange
est différente de celle d’un film multicouche. On s’est donc intéressé a un assemblage EVOH/PP-g-
AM avec le liant LO afin de déterminer I'influence de la réaction de compatibilisation et de la quantité
de copolymeres aux interfaces sur la rhéologie élongationnelle. Les échantillons comprenant 2, 10 ou
20 couches alternées EVOH/LO ont été analysés a 200°C et les résultats obtenus sont visibles sur la
Figure 125. La viscosité élongationnelle des multicouches est aussi comparée a l'enveloppe de
viscosité linéaire calculée a partir de I'équation (1.14).
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Figure 125 Viscosités élongationnelles des structures multicouches a 200°C et différentes vitesses de déformation de
Hencky

On remarque tout d’abord que I'écart par rapport a I'enveloppe de viscosité linéaire augmente avec
le nombre de couches. Il est donc sensible a la proportion d’interfaces dans la structure et la quantité
de copolymeéres formés. Le phénoméne de « strain hardening » n’est pas visible dans le cas du
bicouche, ce qui est cohérent avec le mélange EVOH/LO étudié précédemment. Il est cependant bien
visible pour les assemblages contenant 10 ou 20 couches. Le ratio du nombre de couches entre
I'EVOH et le liant est toujours le méme tandis que le nombre d’interfaces augmente. Or la réaction
de compatibilisation et la formation de copolymeéres ont lieu aux interfaces. Etant donné que les
assemblages ont été obtenus dans les mémes conditions et que les polyméres seuls ne présentent
aucun « strain hardening », c’est la présence des copolymeéres qui entraine cette augmentation
notable de viscosité élongationnelle. La Figure 126 schématise |'effet des copolymeres lors de la
sollicitation en élongation d’un bicouche (a) et d’une structure composée de 20 couches. Lorsque le
nombre d’interfaces est plus élevé, la contribution des copolymeéres va également étre plus
importante. La présence d’une plus grande quantité de copolymeres dans le systeme de 20 couches

entraine une résistance accrue a I’élongation.

(a)

Figure 126 Schémas de I’élongation de structures multicouche de (a) 2 couches et (b) 20 couches en fonction du nombre
de couches et des copolyméres formés aux interfaces
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Chapitre 5 : Rhéologie aux interfaces en cisaillement et en élongation

Ce résultat confirme bien la modification des propriétés rhéologiques des systemes multiphasiques
comprenant 'EVOH et un liant de type PP-g-AM. La manifestation rhéologique de Ila
compatibilisation aux interfaces dépend du nombre de copolymeres formés. Le « strain hardening »
apparait en augmentant la surface disponible a la réaction. Dans la méme idée, le mélange EVOH/L2f
présentait ce type comportement et une morphologie plus homogene que les autres systemes.
L'hypothése d’'une quantité plus élevée de copolymeéres responsable du « strain hardening » se
confirme donc aussi pour ce mélange. Un tel phénomeéne traduit une résistance accrue a la
déformation en élongation aprés réaction entre 'EVOH et le liant. Cela corrobore le fait de
considérer des copolymeéres d’architectures complexes aux interfaces entre ces deux polymeéres au
lieu de structures diblocs ou greffées simples avec le PA6.

4.4 Expériences de relaxation

Dans la méme optique que les expériences de relaxation de contrainte apres un saut de déformation
en cisaillement, nous nous sommes intéressés a ce type d’essai en élongation uniaxiale. Les essais
ont été réalisés a 230°C pour les mélanges PA6/PP et PA6/LO (Figure 127(a)) et a 200°C pour les
mélanges EVOH/PP et EVOH/LO (Figure 127(b)) car il n’a pas été possible d’avoir une mesure
reproductible et assez précise pour ces mélanges a 230°C. La déformation de Hencky imposée est de
0,1 correspondant a un angle de rotation de 0,12 rad appliqué au cylindre.

On remarque tout d’abord la large dispersion des résultats pour les mélanges incompatibles. Cela
confirme la faible cohésion aux interfaces, déja observée sur les courbes de viscosité élongationnelle.
Les essais des systémes avec le PA6 et ceux avec 'EVOH ne peuvent étre directement comparés car
les données n’ont pas été obtenues a la méme température. Cependant, le processus de relaxation
est plus long dans les mélanges compatibilisés. La mesure du module de relaxation est donc sensible
a la présence de copolymeres aux interfaces.

10°
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A PAB/LO
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Figure 127 Module de relaxation E(t) en élongation uniaxiale de mélanges avec (a) le PA6 a 230°C et (b) ’EVOH a 200°C
pour un saut de déformation de Hencky de 0,1

En conclusion, I'ensemble de ces travaux montre la grande sensibilité de la rhéologie aux
manifestations microscopiques aux interfaces. Les études en cisaillement et en élongation révelent la
présence d’'un phénoméne de « strain hardening » et un allongement du processus de relaxation
dans le cas des copolymeéres formés entre les liants PP-g-AM et I'EVOH.

5. Spectroscopie mécanique dynamique

Les systémes multiphasiques ont ensuite été étudiés par analyse mécanique dynamique a I'état
solide afin de déterminer 'effet de la compatibilisation sur leurs propriétés rhéologiques en fonction
de la température. On s’intéresse tout d’abord aux mélanges non réactifs et réactifs avec le PA6 ou
I'EVOH. Ensuite, I'analyse des structures multicouches avec I'EVOH est présentée par rapport au
mélange équivalent.

5.1 Etude des mélanges

Cette premiere section concerne les mélanges compatibilisés ou non avec le PA6 (Figure 128) ou avec
I’'EVOH (Figure 129). En dessous de 10°C, le module E’ du mélange PA6/PP est inférieur aux modules
de chaque polymeére et son évolution est intermédiaire au-dela. Dans le cas du mélange PA6/LO, G’
est entre le PA6 et le liant LO en dessous de 0°C. Aux températures supérieures, son module est
proche de celui du mélange incompatible PA6/PP. Or le module E’ de LO est inférieur a celui du PP,
I’écart par rapport au liant est donc plus importante pour le systéme compatibilisé PA6/LO. Cette
augmentation de module peut étre reliée a la formation de copolymeres qui améliorent la tenue
mécanique du mélange. Quant au modules de perte E”, les pics correspondant aux T, du PA6 et du
PP ou du liant LO sont visibles sur les courbes des mélanges. Cela confirme I'incompatibilité des
polyméres. Les pics des transitions alpha du PP et du liant LO sont identiques dans les mélanges alors
gu’on observe un léger décalage du pic de T, du PA6 dans les deux mélanges. Une modification de la
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transition alpha du PA6 induite par la présence de copolymeres a déja été observée dans un mélange
compatibilisé PP/PA11 [210]. De la méme fagon, la transition du PP n’était pas impactée par la

compatibilisation.
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Figure 128 Evolution des modules de conservation E’ et de perte E” en fonction de la température pour les mélanges
avec le PA6 non-compatibilisé avec le PP et compatibilisé avec le liant LO

De facon similaire aux systémes avec le PA6, I’évolution du module de conservation des mélanges
EVOH/PP et EVOH/LO sont proches. L'écart est toutefois plus important entre le mélange
compatibilisé et le liant LO qu’entre le couple EVOH/PP et le PP seul. Par ailleurs, les modules de
perte E”” des mélanges EVOH/PP et EVOH/LO contiennent aussi les pics de chaque polymére, ce qui
confirme I'incompatibilité de ces matériaux. Il existe un léger décalage du pic de transition alpha de
I'EVOH dans les deux mélanges. Comme pour le PA6, ce décalage des pics liés a leurs transitions
vitreuses pourrait aussi étre attribué a I’évolution structurale du PA6 et de 'EVOH lors de la mise en
ceuvre (voir analyse SEC, Chapitre 2). Il faut toutefois noter que I'effet de la présence de copolymeres
dans les mélanges compatibilisés est proche pour les mélanges avec le PA6 ou I'EVOH. La formation
de copolymeres d’architecture plus complexe avec I'EVOH n’est donc pas évidente via ces résultats.
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Figure 129 Evolution des modules de conservation E’ et de perte E” en fonction de la température pour les mélanges
avec ’EVOH non-compatibilisé avec le PP et compatibilisé avec le liant LO

Nous avons complété ces essais par I'analyse du mélange EVOH/L2f qui présente un comportement
différent et pour lequel nous avons considéré qu’une quantité plus importante de copolymeres se
forme par rapport au mélange avec le liant LO. Les modules de perte et de conservation des
mélanges réactifs avec 'EVOH et les PP-g-AM sont visibles sur la Figure 130. Le module de
conservation E’ du mélange EVOH/L2f est plus élevé que celui du mélange EVOH/LO. Méme si le
module E’ du liant L2f est un peu plus élevé que celui de LO, I’écart par rapport au mélange est plus
important avec le couple EVOH/L2f. Cette augmentation supplémentaire de E’ par rapport a la paire
EVOH/LO pourrait confirmer la présence d’un plus grand nombre de copolyméres avec le liant L2f
qgu’avec le LO. L’évolution des modules de perte ne fournissent pas d’informations supplémentaires

sur la différence de comportement des deux mélanges.
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Figure 130 Evolution des modules de conservation E’ et de perte E” en fonction de la température pour les mélanges
avec ’EVOH compatibilisés avec les liants LO et L2f

5.2 Structures multicouches

Cette partie présente la caractérisation en DMA des assemblages multicouches constitués d’'EVOH et
du liant LO. Les modules E’ et E”” des structures de 10 et 20 couches sont rassemblés sur la Figure 131
avec les résultats des polymeéres seuls et du mélange correspondant. La composition du mélange et
des multicouches est similaire, on note par contre un module de conservation plus élevé notamment
entre les deux transitions vitreuses de I'EVOH et du liant de 0 a 60 °C environ. Nous avons vu
précédemment que le phénomeéne de « strain hardening » en élongation est visible pour les
multicouches contenant 10 ou 20 couches et inexistant pour le mélange. Cette différence a été
attribuée a la proportion élevée de copolymeres dans les assemblages multicouches par rapport au
mélange. L’augmentation de E’ pour ces structures peut donc aussi étre attribuée a la formation de
copolymeéres en quantité supérieure au mélange EVOH/LO.
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Figure 131 Evolution des modules de conservation E’ et de perte E” en fonction de la température pour les structures de
10 et 20 couches et du mélanges avec ’'EVOH et le liant LO

Sur le méme intervalle de température, on observe aussi une diminution du module de perte pour
les deux multicouches et ils sont ensuite supérieurs au E”” du mélange aprés 100°C. Les copolymeres
formés ont une mobilité différente de celles des chaines de chaque polymeére. Puisqu’ils sont
constitués d’au moins une chaine d’EVOH et d’une chaine de PP-g-AM, leurs masses molaires sont
plus élevées que celles des chaines qui ont réagi. Elles vont donc relaxer a des températures plus
élevées, ce qui peut expliquer I'augmentation de E” au-dessus de 100°C et sa diminution a plus basse
température ol moins de chaines vont relaxer.

Plus globalement les résultats obtenus ne permettent pas de mettre en évidence la présence de
zones localement réticulées dans nos systemes multiphasiques. L’augmentation de modules E’ et la
diminution de E” observées notamment pour les structures multicouches mettent en évidence I'effet
des copolymeres formés aux interfaces. Ces résultats corroborent I’"hypothése d’une proportion plus
élevée de copolymeéres dans les assemblages de 10 et 20 couches et dans le mélange EVOH/L2f que
dans le liant EVOH/LO.
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6. Conclusion

L’étude rhéologique des structures multicouches et des mélanges a été réalisée en cisaillement et en
élongation en viscoélasticité linéaire et non linéaire. Premiérement, nous nous sommes intéressés a
la relaxation de contrainte aprés un saut de déformation en cisaillement. Dans le cas des bicouches,
un allongement du processus de relaxation est observé pour le couple EVOH/LO alors que les autres
bicouches EVOH/PP, PA6/PP et PA6/LO ont des comportements intermédiaires a ceux des deux
polymeéres seuls. La relaxation du bicouche EVOH/LO a été suivie apres différents temps de réaction
et I'allongement de la relaxation augmente avec le temps laissé aux phénomenes de diffusion et de
réaction a l'interface. La relaxation supplémentaire est donc la conséquence de la réaction de
compatibilisation et la formation de copolyméres entre les deux couches. Les essais sur les mélanges
a base d’EVOH ont confirmé ce résultat et ont mis en évidence une relaxation supplémentaire plus
longue et un module de relaxation G(t) plus élevé pour le mélange EVOH/L2f. Ces manifestations
rhéologiques ont été corrélées a la formation de copolymeres de structure complexe entre les liants
et 'EVOH. Etant donné la présence d’un plus grand nombre de chaines greffées dans le liant L2f, les
copolymeéres sont considérés plus nombreux et répartis de facon plus homogéne dans le mélange
EVOH/L2f.

Dans une seconde partie, les structures multicouches et les mélanges ont été examinés sous une
sollicitation en élongation uniaxiale. Ce type de déformation est présent dans le procédé de
coextrusion et doit donc étre pris en compte dans la compréhension du défaut de granité. Les
polyméres étudiés ne présentent pas de «strain hardening », tout comme les mélanges
incompatibles EVOH/PP et PA6/PP et ceux compatibilisés avec le liant LO. Pour I'ensemble des
systémes étudiés, la viscosité élongationnelle est largement supérieure a celle prévue par une loi de
mélange. Ceci confirme I'importance de prendre en compte la contribution supplémentaire de
I'interphase et des copolymeéres formés.

Les systémes présentant les copolyméres d’architecture de type dibloc (cas du couple PA6/LO) ne
présentent pas de phénoméne de « strain hardening ». Seul le mélange EVOH/L2f présente un tel
phénoméne pour I'ensemble des vitesses de déformation de Hencky imposées. Dans ce cas, la
présence d’un temps de relaxation long implique la présence éventuelle d’une interphase et/ou de
copolymeéres plus robustes. Les essais réalisés sur des structures multicouches EVOH/LO ont mis en
évidence I'apparition du « strain hardening » pour les structures contenant 10 et 20 couches. Il est
alors attribué a l'augmentation du nombre d’interfaces réactives et donc de la quantité de
copolymeres formés entre 'EVOH et le liant LO. Cela confirme la formation d’un plus grand nombre
de copolyméres dans le mélange avec le liant L2f. Par ailleurs, les réactions de compatibilisation ont
aussi un effet marqué sur les propriétés rhéologiques en élongation lors de la relaxation des
mélanges.

La spectrométrie mécanique dynamique a I'état solide révele une augmentation des modules E’ et E”
dans le cas des systemes compatibilisés. Dans le cas de nos mélanges et de nos structures
multicouches, cette technique est cependant moins révélatrice que la rhéologie élongationnelle ou
en cisaillement.
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Conclusions et perspectives

L'objectif de la these dans le cadre du projet ANR ASPECT était de comprendre la formation du
défaut de granité dans les films multicouches coextrudés. L’étude concernait donc a la fois I'aspect
procédé de la coextrusion et la compréhension des phénomenes interfaciaux en relation avec la
structure des polymeres en contact. Notre étude a porté sur deux types de systemes avec le PA6 ou
I'EVOH comme couche barriére. Le premier comme référence car déja largement étudié dans la
littérature et le second comme systeme présentant le défaut de granité. Les systemes incompatibles
avec le PP et ceux compatibilisés a I'aide de liants de type PP-g-AM ont été considérés. La structure
typiquement étudiée en coextrusion est un film 5 couches symétrique PP/liant/barriére/liant/PP Le
but final du projet est de définir les modifications de ces liants permettant de réduire et si possible
supprimer le défaut de granité.

Il existe de trés nombreuses études a la fois théoriques et expérimentales sur les instabilités et les
défauts en coextrusion. Malheureusement, elles concernent presque toutes des systémes
incompatibles. Les phénoménes de diffusion et de réaction aux interfaces polymeére/polymeére sont
rarement pris en compte. Des études complémentaires sur les interactions ayant lieux entre les
polymeéres et la formation d’interphase entre les polymeres coextrudés sont donc nécessaires. Nous
nous sommes intéressés aux conditions d’apparition des défauts et instabilités dans nos systémes
lors de la coextrusion. On a ensuite étudié plus en détails les propriétés liées a la réaction de
compatibilisation aux interfaces. Les études morphologique et rhéologique aux interfaces ont alors
permis d’éclaircir les mécanismes a 'origine du défaut de granité.

Les matériaux ont été préalablement caractérisés via des analyses physico-chimiques et rhéologiques
afin de déterminer avec précision leurs propriétés avant de les transformer en coextrusion. Le
contraste de propriétés viscoélastiques entre les polyoléfines et les couches barriéres a été mis en
évidence. La sensibilité thermique du PA6 et surtout de 'EVOH a montré I'évolution structurale de
ces polymeéres avec le temps et la température. Les liants sont obtenus a partir de concentrés de PP-
g-AM mélangés a une matrice de PP pur. Deux principaux concentrés, le CC1 et le CC2 sont utilisés.
s différents par leur taux d’AM greffé et la structure de leurs chaines macromoléculaires.

Les différents systémes ont été étudiés en coextrusion afin de déterminer les conditions d’apparition
des défauts et des instabilités. Les essais ont été réalisés sur plusieurs machines de coextrusion afin
de balayer une large gamme de parametres procédé depuis I'échelle labo a la machine semi-
industrielle. Il a clairement été établi que le défaut de granité apparait uniquement en présence d’un
EVOH et d’un liant de type PP-g-AM. Il est caractérisé par un aspect tres irrégulier des films
entrainant une rugosité de surface et une perte importante de la transparence. Les structures
multicouches avec le PA6 et les films non compatibilisés présentent seulement des instabilités de
types vagues lorsque la différence de débits entre les couches adjacentes est importante. En outre,
les défauts comme I'encapsulation et les instabilités interfaciales de type zig-zag et vagues ont pu
étre différenciées du défaut de granité. En effet, ce dernier ne résulte pas d’un contraste de viscosité
et d’élasticité. Il apparait clairement que le granité est di a la réaction entre 'EVOH et le PP-g-AM.
Quelques soient les parametres de mise en ceuvre, le défaut est toujours présent. Il peut quand
méme étre atténué en ajustant ces paramétres :
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= Le temps de contact a I'interface EVOH/liant
= Latempérature

= Letaux d’AM du liant

= laviscosité du liant

Ces derniers influent tous sur la réaction de compatibilisation. En effet, réduire la température et le
temps de contact (via les débits) ou diminuer le taux d’anhydride maléique du liant permet de limiter
la réaction. L'augmentation de la viscosité du liant a un effet similaire car elle permet de réduire la
mobilité des chaines réactives vers l'interface. Par ailleurs, les films obtenus avec les liants contenant
le concentré CC2 présentent des zones un peu plus stables qu’avec les liants contenant le CC1.

Afin d’examiner en détail les mécanismes a I'origine du défaut de granité, I'’étude morphologique aux
interfaces a été réalisée sur différents systémes multicouches par MET et AFM. La premiére partie de
I’étude concerne des échantillons préparés sans cisaillement ni élongation afin de découpler la
réaction de I'effet de I’écoulement. Les interfaces non-réactives et celle entre le PA6 et le PP-g-AM
sont relativement planes et réguliéres. Au contraire, de fortes irrégularités ont été mises en évidence
entre I'EVOH et les liants. De plus, les irrégularités s’amplifient avec le temps de réaction/diffusion
aux interfaces. La rugosité importante a alors été attribuée a la réaction et la formation des
copolymeres. Afin d’expliquer la différence notable de comportement entre les structures contenant
le PA6 et 'EVOH nous avons considéré les structures macromoléculaires de chaque polymére. Le PA6
réagit via son unique groupement amine en bout de chaine avec le ou les fonctions anhydride
maléique du liant. Les PP-g-AM contiennent en moyenne entre 2 et 6 anhydrides maléiques par
chaine. L'EVOH possede des centaines de groupements hydroxyles par chaine. Cette différence de
fonctionnalité entre les deux couches barriéres entraine I’hypothése suivante : I'architecture des
copolymeéres formés entre 'EVOH et le PP-g-AM est plus complexe qu’un dibloc ou un greffé simple a
I'interface PA6/PP-g-AM. La formation de ces copolymeéres déstabilise I'interface et engendre les
fortes irrégularités et rugosités observées entre I'EVOH et les PP-g-AM. Par ailleurs, I'analyse XPS des
surfaces sur lesquelles sont greffées des chaines d’EVOH ou de PA6 tend a montrer que |'épaisseur
de la couche d’EVOH greffé est plus épaisse et qu’il y a donc davantage de copolymeéres greffés
gu’avec le PA6. Bien que cette analyse soit assez lourde a mettre en place et colteuse, il serait utile
de caractériser des échantillons contenant d’autres liants afin de déterminer I'effet de la structure
des chaines greffées de PP-g-AM et de la quantité d’anhydride maléique par exemple.

L'effet du cisaillement et de I'élongation a ensuite été ajouté en analysant la morphologie
d’échantillons prélevés directement en sortie du bloc et de la filiere de coextrusion. Les
morphologies observées sont similaires et confirment bien les observations de la premiére série
d’échantillons. L'interface EVOH/PP-g-AM est trés rapidement déstabilisée aprés quelques secondes
de contact dans le bloc. Les irrégularités apparaissent plus rapidement dans le procédé de
coextrusion, le phénomeéne est donc accéléré sous I'effet de I'écoulement. Le défaut de granité n’est
pas visible immédiatement des la sortie du bloc ou de la filiere. Il est observé juste aprées lorsque
I’extrudat est étiré sous son propre poids ou lorsqu’il est entrainé par la rouleau de refroidissement.
Le défaut de granité pourrait alors étre la conséquence de I'élongation d’une structure multicouche
aux interfaces trés irrégulieres. |l résulterait alors de I'amplification macroscopique de ces
irrégularités microscopiques lors de la déformation du film et notamment de ces interfaces
hétérogenes.
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La rhéologie peut étre particulierement sensible aux structures macromoléculaires des polymeres et
aux propriétés d’interfaces dans les mélanges et les structures multicouches. Nous avons donc étudié
de tels systemes afin de sonder I'effet des copolymeres formés aux interfaces sur leurs propriétés
rhéologiques. Les expériences de relaxation de contrainte aprés un saut de déformation en
cisaillement ont été réalisées sur des bicouches. Contrairement aux paires incompatibles PP/PA6 et
PP/EVOH et au couple réactif PA6/LO, une relaxation supplémentaire a été observée pour le bicouche
EVOH/LO. Cette relaxation augmente avec le temps de réaction entre les deux polymeéres. Cette
manifestation rhéologique a donc été reliée aux copolymeres créés a l'interface entre le liant et
I’'EVOH. De plus, les mélanges compatibilisés EVOH/LO et EVOH/L2f ont également cette relaxation
additionnelle, contrairement au mélange incompatible EVOH/PP. Globalement, ces résultats ont
donc conforté I'hypothese précédente d’une architecture complexe des copolymeres entre 'EVOH et
les PP-g-AM par rapport a 'autre paire réactive PA6/PP-g-AM.

L’étude rhéologique en régime transitoire en élongation uniaxiale a été effectuée sur les mélanges et
les assemblages multicouches car elle est sensible aux interfaces et plus généralement aux
architectures des chaines macromoléculaires. De plus, I'écoulement élongationnel intervient dans la
mise en forme des structures multicouches et en particulier dans la filiére de coextrusion et en sortie
de filiere. L'ensemble des systéemes compatibilisés présentent une viscosité élongationnelle plus
élevée que celle prédite par une loi de mélange. Cette contribution supplémentaire est apportée par
I'interphase et les copolyméres formés entre les matériaux. Les polymeéres seuls ainsi que le
mélanges incompatibles et ceux compatibilisés avec le liant LO ne présentent pas de « strain
hardening ». Il apparait uniquement pour le mélange EVOH/L2f, ce qui tend a confirmer la présence
d’une quantité plus importante de copolyméres par rapport au mélange EVOH/LO. Les mesures
réalisées sur les structures EVOH/LO de 10 et 20 couches ont aussi montré un « strain hardening »
important alors qu’il est absent pour le bicouche. L'augmentation de la viscosité élongationnelle est
donc liée a la présence de copolymeéres. Il apparait lorsque le nombre d’interfaces et de copolymeres
est élevé. L'étude de structures multicouches en élongation avec le PA6 et avec différents liants
permettrait de compléter et de confirmer ces résultats.

Les mélanges et les assemblages multicouches ont aussi été analysés par spectrométrie mécanique
dynamique a I'état solide. Bien que les résultats aient permis de montrer I'effet de Ila
compatibilisation sur les propriétés viscoélastiques, la différence de comportement entre les
systemes avec le PA6 et ceux avec 'EVOH ne sont pas évidents. L'étude des mélanges et des
multicouches mériteraient toutefois d’étre approfondie et réaliser les analyses sur d’autres appareils
permettrait peut-étre d’obtenir une meilleur sensibilité aux phénomeénes interfaciaux.

Finalement, la formation de copolymeres entre 'EVOH et les liants de type PP-g-AM entraine une
modification importante des propriétés viscoélastiques. L’'ensemble de I'étude rhéologique semble
bien confirmer la création de copolyméres d’architecture complexe, voire méme des zones
localement réticulées. Ces résultats confirment les hypothéses établies grace a [I'étude
morphologique aux interfaces. Si I'on revient au procédé de coextrusion, ce sont les systéemes
EVOH/liant qui générent le défaut de granité. Le phénomeéne de « strain hardening » observé en
élongation traduit la résistance de ces systémes a la déformation. Ce sont les interfaces tres
irrégulieres entre 'EVOH et les PP-g-AM qui vont étre étirées dés la sortie de filiere. Le défaut de
granité peut alors étre la conséquence de la déformation d’une telle interface. L'aire interfaciale va
augmenter, séparant les zones localement réticulées les unes des autres formant la structure

199

Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0100/these.pdf
© [A. Bondon], [2015], INSA Lyon, tous droits réservés



Conclusions et perspectives

craquelée caractéristique du défaut de granité. Au contraire, l'interface réactive PA6/liant est
réguliére et ne génére aucun défaut lorsqu’elle est étirée dans le procédé de coextrusion.

Les propriétés rhéologiques du mélange contenant le liant L2f se sont distinguées des autres
systemes. Ce méme liant présente aussi une rugosité plus faible mesurée par AFM au niveau de la
couche des chaines d’EVOH greffées et des bandes de stabilité dans les films coextrudés. La présence
de zones plus stables pourrait alors étre due a une quantité plus élevée de copolymeéres répartis de
facon homogene aux interfaces. Par ailleurs, ces bandes de stabilités peuvent aussi résulter des
chaines greffées trés courtes, les « poisons d’adhésion », qui donnent une adhésion trés faible et
logiquement une résistance moindre a la déformation. Cependant, il est délicat de conclure
précisément sur I'origine de ces bandes de stabilité.

Ce travail a permis de mettre en lumiéere les mécanismes responsables de I'apparition du défaut de
granité dans les films multicouches en coextrusion. Etant donné la complexité des systemes étudiés
et des nombreux paramétres a la fois procédé et matériaux, I'analyse du probléeme du défaut de
granité est plutot qualitative. Il serait intéressant d’approfondir la compréhension de la réaction aux
interfaces a I'aide de polymeres modeles d’architecture contrélée afin de connaitre précisément la
structure des copolymeres formés. Si le défaut de granité est effectivement la conséquence de
copolymeéres d’architecture complexe et de la réticulation locale aux interfaces, I'utilisation d’un liant
avec un seul anhydride maléique par chaine devrait améliorer I'aspect des films coextrudés. En effet,
les fonctions hydroxyles de 'EVOH ne peuvent étre modifiées sans altérer ses propriétés barriéres. Il
faudrait donc, dans l'idéal, que I'anhydride maléique soit en bout de chaine, ce qui permettrait de
retrouver un copolymére de structure similaire a celui obtenu entre le PA6 et le PP-g-AM.
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Annexe 1 : Rhéologie en élongation

Il existe trois types d’écoulements en élongation (Figure 132) : (i) I'élongation uniaxiale (la plus
utilisée en rhéologie), (ii) I'élongation biaxiale et (iii) I'élongation plane. L’élongation uniaxiale

correspond a une élongation dans une direction et une contraction dans les deux autres directions,
elle se retrouve par exemple dans le procédé de filage. L'élongation biaxiale est I'élongation
simultanée dans deux directions orthogonales et une contraction dans la troisieme direction, elle est
présente entre autres dans I'extrusion gonflage, le moussage et linjection soufflage. Enfin,
I’élongation planaire est I'’élongation dans une direction, la contraction dans une autre et une

dimension inchangée dans la troisieme direction, elle se retrouve dans I'extrusion de films a plat

a —
ﬁ a j ‘ ﬁ
a a a
20 a
40 | | 2o i . ﬂ
a2 a2 aft af2

Uniaxial extension Biaxial extension Planar extension

(cast).

Figure 132 Schéma des différents écoulements en élongation [135]

Une différence importante entre ces élongations est le ratio de Trouton. En résumé, le ratio de
Trouton sera donc de trois pour une élongation uniaxiale, de six pour une élongation biaxiale et de
guatre pour une élongation planaire.

Cas particulier : I’élongation uniaxiale

Il existe différentes mesures de déformation, les deux les plus utilisées étant celle de Cauchy et de
Hencky selon les travaux de Meissner et al. [171]

+ LO » [

e p=Log+AL ———

dL(t)

Figure 133 Définition des déformations de Cauchy et de Hencky en élongation
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La déformation de Cauchy est calculée a partir de la variation de longueur lors de I'élongation :

&t :A_L:L(t)_l-o
O="T=""1

Cette derniere augmente rapidement vers des valeurs tres élevées en élongation uniaxiale. La

(VI.1)

déformation de Hencky est alors plus souvent utilisée et est définie par :

ey (t)= In% (V1.2)

Rappelons que dans les outillages, les écoulements sont considérés comme pleinement développés
et sont définissables par leur viscosité stationnaire en cisaillement. Au contraire, en élongation, les
écoulements stationnaires sont beaucoup plus rares. Malgré [I'existence de rhéomeétres
élongationnels commerciaux, I'application de déformations homogenes isothermes, suffisamment
grandes afin d’atteindre le régime stationnaire, reste délicate comme nous le détaillerons
ultérieurement. Nous devons donc nous placer en régime transitoire et étudier la viscosité
élongationnelle.

De maniere générale, selon Trouton, la viscosité élongationnelle est déterminée par I'équation

suivante :
e =" (v1.3)
é
Avec & = w (V1.4)

De plus, dans ses études, Trouton définit un ratio, appelé viscosité troutonienne, qui se calcule de la
maniére suivante :

Ratio trouton= e (VI.5)

o

Précisons que pour calculer ce ratio, il faut mesurer la viscosité élongationnelle et la viscosité de
cisaillement sous la méme vitesse de déformation. Nous pouvons également noter que ce ratio est
égal a trois pour un polymeére en élongation uniaxiale [135].

Méthodes de mesureAyant démontré précédemment tout l'intérét de déterminer la viscosité
élongationnelle, sa mesure reste toutefois délicate. Nous allons désormais vous présenter les
différents principes de mesure des rhéomeétres commercialisés.

Nous pouvons distinguer en fait deux méthodes. Tout d’abord, les méthodes contrdlables (ou dites
directes) permettent un controle des parametres expérimentaux tels que la contrainte et la
déformation. D’autre part, les méthodes non contrélables (ou indirectes) pour lesquelles la
contrainte et la déformation varient cette fois le long de I’échantillon. La différence réside dans le fait
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qgue les méthodes directes ne peuvent étre utilisées qu’avec des polymeres fondus ou tres visqueux.
Nous nous intéresserons ici aux méthodes directes.

Les méthodes directes possedent le point commun de toutes reposer sur les équations et les
principes suivants. Tout d’abord nous pouvons calculer la vitesse de déformation a l'aide de
I’équation (VI.4). A vitesse de déformation constante, I’évolution de la longueur de I'échantillon en
fonction du temps peut étre alors décrite par :

L(t) = Lyexp(ét) (VI.6)

Dans le cas particulier ol I’échantillon est cylindrique nous avons la force mesurée qui est donnée
par:

(V1.7)

avec R le rayon de I'échantillon

Les différents appareils qui existent sont résumés dans le tableau suivant :

Rhéometres Théories équations m caractéristiques

RME : utilisation huile
RH : utilisation gaz

. _2xV -
& = inerte
Type 0 Ly Peu fiable lorsque la o
. &6 o -utilisation mors
Meissner F(t) * e®o viscosité diminue
ne(t) = A e bloguant
*
0= =0 -taille échantillon
environ 40mm
-bain d’huile en silicone
-élongation -contrainte constante
maximum limitée ou vitesse de
T e 7 a , o
: yp Déformation de Hencky _déformation non déformation constante
Miinstedt h K
omogene aux -possibilité d’examiner
abords des mors des échantillons de tres
petite taille
&= (R 3 .n4 -se monte sur un
L Nmin = 10°—10* Pa.s L. .
e . rhéomeétre traditionnel
R(t) = Rye~¢ - limite correcte du )
-bon marché
comportement s o
-contréle de la vitesse
n+=;*C(t)*eét NEo =3 *1g (t) , ;
® mxR? %R} angulaire possible
, X -les cylindres ne servent
Basée sur le modéle de q
EVF, ARES Meissner PEB SIS

-étirage homogéne de
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2 dRpiq
Rpnig dt

M.

Me

2x0) xR
&g = L—
0
JE(ti 8)

+ .
t, =
ng (£, €) £

_ C
_Z*R*sH * A(t)

Le ratio Lo doit étre
Ro

del'ordre de 1

Vitesse de
déformation de
Hencky de I'ordre de
20s™1

I’échantillon
-se monte sur ARES

-taille échantillon
environ 13mm

-génere un écoulement
en élongation simple

-rhéometre a volume
constant

-échantillon cylindrique

-se monte sur des
rhéomeétres rotationnels
-cylindres logés dans un

four de rhéometre

classique

Le systéeme qui est a notre disposition est un Sentmanat Extensional Rheometer (SER) c’est donc
celui-la que nous allons vous présenter. Le SER a été uniquement commercialisé par Xpansion
Instruments et développé par Dr Martin Sentmanat. Il a été congu pour pouvoir étre monté sur des
rhéomeétres rotationnels. Son fonctionnement, illustré sur la figure 8, est le suivant: il y a deux
cylindres, un matitre (A) et un dit esclave (B). lls sont montés sur des paliers (C) qui se logent dans le
chassis (E) de la géométrie. Ces cylindres sont couplés grace a deux roues dentées (D). La rotation de
I'arbre de transmission (F) entraine le cylindre « maitre » qui lui-méme entraine le cylindre
« esclave » dans le sens contraire grace aux roues dentées. Le couple est récupéré grace a I'axe (G).

Ce systeme permet d’obtenir une déformation uniforme en élongation des polyméres testés [175].

38 mm

Figure 134 Schéma du SER2
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Le principe de ce rhéometre repose sur les équations présentées ci-dessous. Pour une vitesse de
rotation constante, la vitesse de déformation de Hencky est définie par [175, 226] :

&y = ZQTR (V1.8)
avec Q la vitesse de rotation et L, la longueur initiale de la zone d’étirement.
Nous savons également que le couple enregistré par le transducteur est relié a la force par :
C=LF' (V1.9)
avec F'= w (VI.10)
2
R : le rayon des cylindres correspondant a la distance entre les deux centres des deux cylindres
F : Contribution de la force de friction
OrFr <2%F — Fr K 0siT > 4e >Nm
DouM =2+F=*R
Donc la vitesse élongationnelle pour une vitesse de déformation de Hencky constante est :
UE(M?):M (VI.11)
H
o _F_C (VI.12)
A 2RA

Dans notre étude nous considérons que I'effort de friction est négligeable par rapport a la force
tangentielle. D’oU :

C
t,8)= — .
e (Le) 2REA (VI.13)
A %P5 \203 g o-iytt
Avec  A(t)=A*(—)""*e (VI.14)
Pwm

Ou ps est la densité a I'état solide et py, la densité a I'état fondu du polymere.

Il existe deux générations différentes de SER, le SER1 et le SER2. Les cylindres qui étaient non
détachables dans le SER1 vont étre remplacés par des cylindres détachables dans le SER2. De plus, les
cylindres du SER2 seront également congus pour des tests en immersion contrairement a ceux du
SER1. Une autre différence notable entre ces deux géométries est que le SER2 peut étre transformé
en un rhéometre a contrainte imposée.
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Ces méthodes comportent quelques difficultés, et notamment le fait que les régimes stationnaires ne
sont que rarement atteints car la section de I’échantillon s’amincit de maniere significative et les
forces résultantes sont faibles. Les résultats obtenus sont donc ceux du régime transitoire.

Sources d’erreurs et difficultés

Bien que les méthodes de mesure soient nombreuses, il y a des difficultés et des sources d’erreur
gue nous ne pouvons pas négliger pour obtenir des résultats de viscosités élongationnelles
cohérents.

Dans cette partie, nous allons parler des difficultés liées (i) aux effets de bords, (ii) aux glissements

entre échantillon et cylindres et (iii) a la non-homogénéité de I’échantillon.

Selon les travaux de Barroso et al. [168], il existe des effets de bord car il n'y a pas uniquement un
phénomeéne d’élongation qui entre en jeu autour des cylindres. En effet, il y a un glissement entre
I’échantillon et les cylindres ce qui implique un transfert incomplet de la vitesse linéaire des mors
vers |'échantillon. Ces problémes d’effets de bord provoquent des erreurs importantes dans le calcul
de la section transversale et donc, par continuité, dans le calcul de la viscosité élongationnelle. Selon

. . . . L
ces travaux, pour que les effets de bord deviennent négligeables il faut un ratio 5> 10.

Ces problémes d’effets de bord et d’adhérence des cylindres peuvent créer une variation significative
de la contrainte nominale, ce qui pose également un probléme pour le calcul de la contrainte réelle.
Sur des mors fixes les effets de bord sont inévitables car aux alentours de ces mors la déformation
n’est plus purement élongationnelle voire méme pas a majorité élongationnelle.

De plus, I’échantillon ne présente pas une uniformité dans les températures ni dans les déformations
ce qui créé des sources d’erreurs [168]. Il existe un gradient de température, celle-ci décroit de 3%
entre le dessous et le dessus de I’échantillon.

Selon les travaux de Schweizer [167], une autre difficulté due aux échantillons est a prendre en

compte. En effet lorsque I'échantillon n’est pas homogéene ou lorsqu’il n’a pas une section uniforme

la vitesse de déformation réelle varie de celle imposée.

Nous pouvons également noter que la géométrie de I’échantillon influence ces erreurs. En effet, une
section rectangulaire sera plus facile a bloquer, et donc aura moins de glissement avec les cylindres
gu’une section circulaire. Il y aura aussi moins de distorsion avec une section rectangulaire au
moment du blocage entre les mors.
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Annexe 2 : Adhésion dans les films multicouches
coextrudés

L'adhésion des couches de polymeéres en coextrusion est essentielle pour garantir une bonne tenue
de la structure multicouche. Si les interactions sont trop faibles, les propriétés du produit final
diminuent a cause de la délamination des différentes couches.

Les mesures d’adhésion aux interfaces réactives des films multicouches PP/liant/EVOH/liant/PP ont
été réalisées lors des campagnes d’essais au CERDATO. La technique de mesure est le pelage en T sur
les films ou la délamination est amorcée manuellement avant de démarrer I'essai. La Figure 135
présente la résistance au pelage des films en fonction du liant utilisé pour deux essais différents.
L'essai A2 correspond a la méme structure que celle obtenue par I'essai A1 mais les débits et la
vitesse d’étirage sont multipliés par un facteur 3.

14 Bl essai A1
Bl essai A2

= =
o N
1 1

F (N/15mm)
(o]

L1f L1f0,05 L1v L1vO,05 L2f L2f0,05 L2v L2v0,05

Figure 135 Résistance au pelage dans les films coextrudés PP/liant/EVOH/liant/PP au CERDATOR en fonction des liants et
des débits utilisés

On remarque tout d’abord que les liants L1 qui contiennent le concentré CC1 donnent une meilleure
résistance au pelage que les liants contenant le concentré CC2. Cela peut s’expliquer par les chaines
tres courtes dites « poisons d’adhésion » qui sont présentes uniquement dans le CC2. En effet,
mémes si ces chaines sont greffées a I'EVOH, elles ne participent pas a I'adhésion car leur masse
molaire moyenne est trop faible pour former suffisamment d’enchevétrements avec les autres
chaines du liant.

Ensuite, 'adhésion dépend aussi de la quantité d’anhydride maléique greffé sur le PP. L’adhésion
dans les films avec 0,1% d’AM est plus élevée qu’avec les liants contenant 0,05% d’AM, pour un
méme concentré de PP-g-AM et une méme matrice de PP. La formation des copolymeres aux
interfaces liant/EVOH permettent donc bien d’augmenter I'adhésion entre les deux couches. Plus le
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taux d’anhydride maléique du liant est élevé plus la quantité de copolymeéres et I'adhésion sont
importantes.

On remarque aussi que les liants contenant la matrice PPv de plus haute viscosité engendrent des
adhésions plus faibles que dans les films avec les liants contenant le PPf. L'augmentation de la
viscosité du liant a sensiblement le méme effet que la réduction de moitié du taux d’AM. Cela peut
s’expliquer par la baisse de mobilité des chaines greffées de PP-g-AM vers l'interface dans le PPv de
viscosité élevé. Il y a alors moins de chaines réactives qui peuvent former des copolymeéres avec
I’EVOH et participer a I’adhésion.

Enfin, les films obtenus aux débits et vitesse d’étirage élevés (essai A2) ont tous une plus faible
résistance au pelage qu’avec I'essai Al. Le taux d’étirage reste constant pour les deux essais mais le
temps de séjour dans le procédé, en particulier le temps de contact entre les couches réactives,
diminue lors de I'essai A2. Cette durée réduite pour la compatibilisation doit entrainer une baisse de
la quantité de copolymeéres formés aux interfaces et donc une diminution de I'adhésion entre les
couches.
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Annexe 3 : Glissement aux interfaces
polymeére/polymere

Une investigation des phénomeénes de glissement aux interfaces non-réactive et réactive a été
menée afin de considérer I'influence de la réaction de compatibilisation sur le glissement. Les essais
ont été réalisés sur le rhéometre D-HR2 en géométrie plan-plan car un dispositif cone-plan n’est pas
adapté a un échantillon multicouche.

Des disques de PP, LO, PA6 et EVOH ont été découpés dans des films extrudés a 230°C d’environ 200
um. L'échantillon est composé de 7 couches alternées d’une polyoléfine (PP ou LO) et d’'une couche
barriere (PA6 ou EVOH) donnant le sandwich PO/barriere/PO/barriere/PO/Barriere/PO. L’épaisseur
de chaque couche a préalablement été mesurée afin de connaitre la composition précise du film
multicouche. Ce dernier est placé dans le four couche par couche afin d’avoir une structure réguliere.
L’échantillon est laissé dans le four 5 min avant de lancer la mesure afin de permettre la réaction de
formation des copolyméres aux interfaces.

Le phénoméne de glissement aux interfaces peut étre mis en évidence par la déviation négative de la
viscosité d’un systeme multiphasique [10, 84]. On mesure alors la viscosité des multicouches en
régime permanent et on la compare a la viscosité moyenne d’un mélange équivalent en I'absence de
glissement aux interfaces. Cette derniére est calculée a partir des viscosités des polyméres seuls avec
la relation suivante :

/Y (v1.15)

nmoy nA n B

Les viscosités des structures multicouches a 230°C sont représentées en fonction du taux de
cisaillement sur les Figure 136 (a) avec le PA6 et (b) avec 'EVOH. Les valeurs ne sont pas données
pour des taux de cisaillement supérieurs a 10 s-1 car I’échantillon est totalement déstructuré par le
phénoméne « d’edge failure ». Les données obtenues ne sont alors pas utilisables.

Dans les deux systémes incompatibles PP/EVOH et PP/PA6, on observe une déviation négative de la
viscosité par rapport a la loi de mélange. Par contre, la paire LO/PA6 ne présente pas de déviation
négative et sa viscosité est similaire a la loi de mélange. Dans le cas du couple LO/EVOH, on observe
méme une déviation positive de la viscosité.

La déviation négative est le témoin du glissement présent aux interfaces entre le PP et 'EVOH ou le
PAG6. Ceci est logique étant donné I'incompatibilité de ces polymeres. Si 'on remplace le PP par un
liant de type PP-g-AM, ce phénomeéne n’est plus visible. La formation de copolymeéres dans les
systemes compatibilisés permet donc bien de supprimer le glissement aux interfaces.
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Figure 136 Viscosités apparentes des structures multicouches réactives et non-réactives avec (a) le PA6 et (b) 'EVOH a
230°C
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Annexe 4 : Tentatives de détermination des cinétiques
de réaction

L'idée initiale était de déterminer les cinétiques apparentes de réaction d’'un liant PP-g-AM avec
I'EVOH ou le PA6 en évaluant les variations des propriétés rhéologiques d’'un bicouche réactif en
fonction du temps. Ce type d’essai a déja utilisé auparavant pour caractériser les phénomenes de
diffusion et de réaction aux interfaces de structures multicouches [26, 43, 74-77, 111-116].
Malheureusement, les propriétés rhéologiques des bicouches sont déja fortement impactées par
I’évolution structurale de 'EVOH et du PA6. En effet, nous avons montré dans le Chapitre 2 que ces
deux polymeres sont particulierement sensibles thermiquement.

Du fait cette sensibilité, il est délicat de distinguer précisément dans I'augmentation de viscosité ou
des modules la composante liée a la dégradation des polymeres et celle attribuée a la formation des
copolymeéres par réaction. En effet, la Figure 137 montre que I'évolution dans le temps de la viscosité
des bicouches réactifs et non-réactifs sont proches.
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Figure 137 Viscosité normalisée en fonction du temps pour les bicouches réactifs et non-réactifs avec le PA6 ou 'EVOH

La tentative de mesure cinétique par analyse infrarouge a chaud directement sur un bicouche réactif
a également été infructueuse. L'utilisation de polyméres modeles contenant les mémes fonctions
réactives et possédant une meilleure stabilité thermique rendrait possible la détermination de la
cinétique par I'étude rhéologique.

Une autre méthode a été développée dans le cadre du projet ASPECT et de la these au Laboratoire
de Physique du Solide. L’étude cinétique repose sur I'analyse IRTF d’échantillons EVOH/PP-g-AM et
PA6/PP-g-AM aprés dissolution sélective du PA6 ou de 'EVOH. Pour ce dernier, le pic caractéristique
des groupes hydroxyles ne permet pas une mesure précise car il comprend également le signal de
I’eau. Une étape supplémentaire d’estérification des chaines d’EVOH greffé est alors nécessaire afin
de pouvoir doser la quantité d’EVOH ayant réagi. La cinétique de réaction peut étre déterminée via
I’'analyse d’échantillons apres différents temps de réaction.
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Annexe 5 : Refroidissement d’une plague de polymeére

Cette annexe décrit la méthode de calcul utilisée pour déterminer le temps de refroidissement des
échantillons récupérés en sortie du bloc et de la filiere de coextrusion. Le refroidissement a lieu sous
un flux d’air a température ambiante (Tams = 20°C).

On considere une plaque d’épaisseur 2e initialement a une température Ty. A partir de t = 0, la
température a la paroi est imposée par le flux d’air a Tams. L'évolution de la température dans une
plaque d’un polymeére de diffusivité thermique a peut étre obtenue en fonction du temps via la série
suivante [209] :

—Tamb il (y,t) = Zi—(_l) exp[—(n + 1) 7 a—:}cos[(n +£j”—y} (VI.16)
Tamb _TO 2 € 2) e

n=0 [n +1j7r
2

Par symétrie la profondeur y est comprise entre 0 (au centre) et e (a la paroi). On utilise une solution
approchée en conservant uniquement le premier terme pour n=0. Dans notre échantillon tricouche,
on se place au niveau de l'interface EVOH/Liant qui se situe a y = e/2 et I'on obtient la relation
suivante :

(VI.17)

Tamb_T(y)_ZﬁeX _ﬁ_za_t

T.o—T, 7 P e
On simplifiera le tricouche PP/EVOH/liant en considérant uniquement le liant (PP) qui est en couche
externe en contact avec le flux d’air. Sa diffusivité thermique est calculée a partir de de sa
conductivité thermique A (0,22 W.m™.C*1)), sa masse volumique p (750 kg.m3) et sa capacité
thermique massique C, (1800 J.C°>1.kg™):

a=—"— (VI.18)

Le Tableau 31 rassemble les temps de refroidissement pour atteindre une température de 140°C
inférieure aux températures de fusion des polymeres ou de 50°C correspondant a la transition
vitreuse de I'EVOH. Le tricouche en sortie de filiere étant plus mince, son refroidissement est plus
rapide. On peut considérer qu’il y n’y a plus de réaction a l'interface si la mobilité d’un des polymeres
est réduite une fois que la T; de 'EVOH est atteinte. Dans le cas de I'échantillon en sortie de blog, il
faut environ 3 min pour atteindre 50°C.

Echantillon Sortie de bloc | Sortie de filiere
Epaisseur 2e (mm) 7 2

t (T=140°C) 45s 4s

t (T=50°C) 3 min 15s

Tableau 31 temps de refroidissement des échantillons en fonction de la température de I'interface EVOH/PP-g-M
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