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Résumé 

Le travail de thèse réalisé est composé essentiellement de deux parties à travers lesquelles 

nous avons fait une analyse de la microstructure et une étude de comportement mécanique de 

deux catégories de thermoplastiques largement utilisé dans la vie quotidienne ; il s'agit du 

polyamide 66 et du polypropylène isotactique renforcés respectivement par des charges 

minérales de carbonate de calcium (développé et fourni par RHODIA) et d'une nouvelle 

charge de talc (développé et fourni par la société MULTIBASE ‘Dow Corning’ et appelé par 

la suite μ-talc). Des caractérisations structurales et mécaniques poussées ont été réalisées afin 

de souligner les éventuelles modifications engendrées par l’incorporation de CaCO3 dans le 

polyamide 66 en fonction de la fraction massique de charges, de la nature du traitement de 

surface et de sa concentration. Cette partie de travail a été terminée par l'étude des 

mécanismes de déformation afin de mettre en évidence l'influence de l’adhésion interfaciale. 

Dans la deuxième partie du travail, nous avons analysé la microstructure du 

polypropylène renforcé par des charges de talc de taille sub-micronique,. L’épaisseur des 

particules de μ-talc a été mesurée et est environ 4 fois inférieure à celle du talc standard. 

L’analyse microstructurale a été faite essentiellement par DSC à travers laquelle nous avons 

mis en évidence l’effet nucléant du talc, dont la présence a donné lieu à la cristallisation du PP 

à une température plus élevée. Dans les composites étudiés, le PP isotactique est sous sa 

forme cristalline α. La diffraction des rayons X a également permis de déterminer 

l’orientation du talc et l’orientation des lamelles cristallines de PP dans les composites. Cette 

orientation préférentielle a été quantifiée par construction du diagramme de Wilchinsky. Des 

observations de MEB ont été également réalisées et ont confirmé une orientation 

préférentielle du talc au sein de la matrice. Suite aux résultats expérimentaux trouvés et suite à 

l’étude qualitative d’orientation avec le diagramme de Wilchinsky, nous pouvons dire que la 

structure développée du PP chargé est un réseau formé par des plaquettes de talc entre 

lesquelles se trouvent des paquets de lamelles cristallines. En outre,  la distance entre deux 

plaquettes de talc les plus proches est réglée par le taux et la taille de ces plaquettes. Pour le 

μ-talc, la formation du réseau débute à partir de l’introduction de 03% de charge en masse. 

Pour le talc standard, il semble qu’une fraction supérieure à ce taux soit nécessaire pour 

assurer la formation du réseau. Ceci montre l’intérêt d’optimiser l’épaisseur des particules de 

talc. 

 

Mots Clés : CaCO3, Talc, Polyamide, Polypropylène, traitement de surface, charge, 

cristallinité 
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Introduction générale 

 

L’introduction des charges minérales (compounding) vise principalement à accroître 

les propriétés macroscopiques du matériau, tout en réduisant le prix de revient final. Les 

charges les plus couramment utilisées sont généralement de formes  granulaire ou sphérique 

(carbonate de calcium, noir de carbone…), tubulaire (nanotube de carbone…) ou de forme 

lamellaire (talc, montmorillonite…). Ces charges peuvent êtres traitées afin d’améliorer leur 

dispersion au sein de la matrice.  

L’étude du renforcement des polymères thermoplastiques par des charges minérales s’est 

longtemps focalisée sur des systèmes à charges sub-microniques. Au cours des dix dernières 

années, les systèmes à charges nanométriques (surtout pour les charges plaquettaires) ont 

suscité un grand engouement du fait des résultats obtenus, même à des taux de charge faibles. 

A l’heure actuelle, peu d’études ont été réalisées sur des systèmes à particules de taille 

intermédiaire. 

La diminution de la taille des renforts conduit à une augmentation de leurs surfaces 

spécifiques et ainsi à la diminution de la distance inter-particules et à l’augmentation de la 

fraction d’interphase (zone de la matrice dont les propriétés sont modifiées par le renfort). 

Cette diminution de taille, dans les deux dernières décennies, a permis le développement des 

nanocomposites (surtout avec des charges nanométriques plaquettaires de type 

montmorillonite). 

Des études récentes montrent que l’adhésion interfaciale entre les particules et la matrice 

semble gouverner les mécanismes de déformation des composites ainsi que leurs propriétés 

mécaniques. Cette adhésion peut être modifiée au moyen de divers traitements de surface des 

charges. 

 Dans cette optique, deux polymères thermoplastiques semi-cristallins (le 

polypropylène et le polyamide 66), de grande consommation à l'échelle mondiale, renforcés 

par deux  différents types de charges (Carbonate de calcium et le talc), ont fait l'objet d'une 

analyse structurale et d'une caractérisation mécanique en vue de tirer les relations structures 

propriétés mécaniques. 

 Dans un premier temps, nous avons étudié le polyamide 66 renforcé par de charges de 

carbonate de calcium (CaCO3), dont le choix comme matrice s'explique en raison de sa tenue 

mécanique en température. Ce polymère a été très peu étudié jusqu’à présent en terme de 

renforcement par addition de charges, excepté pour les fibres de verre.  

 1



 Une partie de ce travail a été consacré à l'étude des effets de l'incorporation de charges 

de carbonate de calcium sur la microstructure et le comportement mécanique du polyamide 66 

(développé et fourni par RHODIA) et en particulier sur le rôle de l'adhésion interfaciale. Une 

brève présentation est faite des caractéristiques du polyamide 66 et des études concernant les 

composites de CaCO3. Un intérêt particulier est porté aux principaux traitements de surface 

utilisés. Ensuite, l’élaboration des composites avec divers traitements de la surface des 

charges est présentée. Des caractérisations structurales et mécaniques poussées ont été 

réalisées afin de souligner les éventuelles modifications engendrées par l’incorporation de 

CaCO3 dans le polyamide 66 en fonction de la fraction massique de charges, de la nature du 

traitement de surface et de sa concentration. Cette partie de travail a été terminée par l'étude 

des mécanismes de déformation afin de mettre en évidence l'influence de l’adhésion 

interfaciale. 

Dans un deuxième temps, le polypropylène isotactique (iPP) renforcé par du talc de taille 

submicronique (intermédiaire entre les charges classiques et les charges de taille 

nanoscopiques) développé et fourni par MULTIBASE 'Dow Corning' et appelé par la suite 

microtalc (μ_talc) a fait l'objet d'une analyse structurale et d'une étude du comportement 

mécanique. Des composites du polypropylène chargé par du talc classique ainsi que le 

polypropylène pur ont été également étudiés pour des fins de comparaison. L'épaisseur des 

particules du μ_talc a été mesurée et d'environ quatre (04) fois inférieure à celle du talc 

classique (standard ou industriel). 

Malgré des propriétés intéressantes, les renforts plaquettaires de type montmorillonite, ont 

montré leurs faiblesses. En effet, l’amélioration des propriétés macroscopiques dépend de 

l’état de dispersion de la montmorillonite. Alors qu’il est relativement bien maîtrisé dans le 

polyamide-6, aucune solution permettant d’exfolier correctement la montmorillonite n’a été 

trouvé pour l’instant pour élaborer des nanocomposites à matrice polyoléfine (PE ou PP).  

Dans cette optique, il s’avère intéressant de développer des charges permettant de retrouver 

les avantages de la montmorillonite sans avoir l’inconvénient de l’exfoliation. Avec ces 

charges, de taille sub-micronique (c’est à dire supérieure au nanomètre et inférieure au 

micron), il serait en effet possible de renforcer les polymères à prix réduit et mise ne œuvre 

facile tout en garantissant des propriétés macroscopiques meilleures. 

L’objectif de cette partie d'étude consiste à faire analyser les performances du micro-talc 

(μ-talc) comme renfort dans le PP. Ce μ-talc  possède un facteur de forme et une surface 

spécifique, supérieures à ceux de talc classique (industriel).  
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Pour ce faire, la première partie traite de l’analyse microstructurale des composites et de 

leur matrice. Dans la deuxième partie, nous étudierons les propriétés mécaniques des 

composites, en relation avec leur microstructure. Enfin, nous discuterons de l’effet de la taille 

du talc comme renfort dans le polypropylène (PP). 

 Le travail réalisé est composé de cinq chapitres à travers lesquels nous avons présenté 

essentiellement l'effet du traitement de surface des charges de CaCO3 sur le PA66 et l'étude 

de l'orientation du talc et des lamelles cristallines du iPP. 

 Nous avons commencé notre travail, par un premier chapitre, à travers lequel nous 

avons fait une synthèse bibliographique sur l'ensemble des nanocomposites PA66/carbonate 

de calcium dans le but de mettre en évidence les paramètres pertinents pour ce type de 

système. 

 Les études réalisées sur l'effet de l'incorporation des charges renforçantes dans les 

polypropylènes ont été présentées dans le deuxième chapitre ainsi que les paramètres influant 

sur la cristallisation et leurs apports en terme de propriétés macroscopiques. 

 Dans le troisième chapitre nous avons présenté l'ensemble des techniques et méthodes 

de caractérisation structurale et macroscopique à savoir la calorimétrie différentielle à 

balayage (DSC), la diffraction des rayons X (WAXS), la microscopie électronique à balayage 

(MEB), l'analyse dynamique par pendule de torsion (DMA) et l'analyse statique par traction et 

compression…etc ainsi que la méthode de Wilchinsky qui a été utilisée pour l'étude 

d'orientation des lamelles cristallines et des charges dans le cas des composites de PP+talc.. 

 L'étude de l'influence du taux de renfort ainsi que du traitement de surfaces du 

carbonate de calcium sur le polyamide 66 a fait l'objet du quatrième chapitre. 

 L'intérêt du développement d'une nouvelle charge de taille submicronique pour 

remédier au problème de l'exfoliation des charges de taille nanoscopique, notamment dans les 

polyoléfines (PE et PP) a été traité dans le dernier chapitre. 

 Au terme de ce travail, il sera possible, d’une part,  de substituer les renforts de taille 

nanoscopique par des charges de taille submicronique pour remédier aux problèmes 

d’exfoliation et d’autre part de bien choisir les traitements de surfaces des charges de renforts. 
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Chapitre I 

Etude du polyamide (PA66) 

Etude bibliographique 
 

I-1 Définition et synthèse 

 Les nylons sont l'un des types de polymères utilisés comme fibres les plus communs. 

On trouve toujours le nylon dans les vêtements, mais aussi à d'autres endroits sous forme de 

thermoplastique. Le premier succès réel du nylon a été son utilisation pour la fabrication de 

bas vers 1940. Ces bas avaient un grand succès mais devinrent difficile à trouver car les États-

Unis entrèrent en guerre et on avait besoin du nylon pour fabriquer du matériel de guerre 

comme les parachutes et les cordes. Mais avant les bas ou les cordes le premier produit 

utilisant le nylon fut une brosse à dents avec des poils en nylon. 

 

 Les nylons sont aussi appelés polyamides, à cause du groupement amide 

caractéristique sur la chaîne principale. Les protéines, comme la soie que le nylon était destiné 

à remplacer, sont aussi des polyamides. Ces groupes amides sont très polaires et peuvent faire 

des liaisons hydrogènes entre eux. De ce fait, et aussi parce que la chaîne du nylon est très 

régulière et symétrique, les nylons sont souvent cristallins, et font de très bonnes fibres. 

 

 Le nylon des figures précédentes est appelé  nylon 6,6 parce que chaque unité de 

répétition de la chaîne du polymère est faite de deux sections d'atomes de carbone, chaque 

section ayant elle-même six atomes de carbone. D'autres nylons peuvent avoir des nombres 

d'atomes de carbone différents sur ces sections. 
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 Les nylons peuvent être fabriqués à partir de chlorures et de diamines. Le nylon 6,6 est 

fait à partir des monomères chlorure d'adipoyle et hexaméthylène diamine.  

 

 C'est une façon de fabriquer le nylon 6,6 au laboratoire. Mais en usine il est 

généralement fabriqué en faisant réagir l'acide adipique avec l'hexaméthylène diamine: 

 

 

I-2. Etude bibliographique 

I-2-1. Le polyamide 66 

La dénomination des polyamides est définie par le nombre d’atomes de carbone du ou 

des monomères mis en jeu dans la réaction de polymérisation. Le polyamide 66 (PA66) est 

synthétisé par polycondensation dans une réaction mettant en jeu deux types de monomères : 

l’hexaméthylènediamine H2N-(CH2)6-NH2 et l’acide adipique HOOC-(CH2)4-COOH. La 
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chaîne polymère résultant de cette réaction contient une séquence alternative d’unités 

monomères -OC-(CH2)4-CO- et -HN-(CH2)6-NH- [1]. Les deux unités monomères forment 

ensemble l’unité constitutive répétitive, c'est-à-dire l’unité -CO-(CH2)4-CO-NH-(CH2)6-NH-. 

 

I-2-2. Structure du polyamide 66 

Le polyamide est un polymère qui à l'état solide est sous forme semi-cristalline : une 

partie est ordonnée ou cristalline et une autre désordonnée ou amorphe. Les zones ordonnées 

ou cristallines représentent entre 20 et 50 % du matériau. La phase amorphe constituée de 

portions de chaînes désordonnées gouverne certaines propriétés mécaniques des polymères 

[2], comme la contrainte à la rupture par exemple. Les macromolécules linéaires se replient de 

façon ordonnée les unes par rapport aux autres pour former des cristallites. Des liaisons 

hydrogène fortes (20 kJ/mol) se forment, dans le polyamide, entre les chaînes se trouvant dans 

des plans particuliers des cristallites (en couches). La cohésion de cette matrice 

tridimensionnelle est assurée par les repliements entre les différents plans et par les molécules 

de liaison intercristalline (figure I-1). Les repliements entre les différents plans d’une même 

cristallite se produisent à partir de quelques unités structurales, généralement 2 ou 3, et 

assurent ainsi sa stabilité. La cohésion des cristallites entre elles est également donnée par les 

molécules de liaison intercristalline. Le taux de cristallinité reste faible (inférieur à 45%) à 

cause de la perturbation de la structure par les extrémités de chaînes polydispersées ; celles-ci 

peuvent en effet interférer avec la formation des cristallites. Pour le polyamide, on trouve 

dans les cristallites une extrémité de chaîne tous les 2 nm [1], Le polyamide 66 présente une 

seule phase cristalline, la phase α. 

 

 
Figure I-1 : modèles de repliements de chaînes a) rentrée des chaînes dans les sites adjacents, 

b) rentrée des chaînes dans le sites les plus éloignés, c) macromolécules appartenant à 

plusieurs cristallites voisines et traversant des zones moins ordonnées [d’après [1]]. 

a) b) c) 

Molécules liens 

Longue 
période 
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I-2-3. Influence de l’environnement 

 

La diffusion de petites molécules au sein du polymère (ou plastification) peut affecter la 

cristallinité et les propriétés mécaniques de ce polymère, voire le dégrader [3]. Les 

polyamides étant réputés pour leur sensibilité à l'humidité ambiante [4], il est utile de 

comprendre les processus de diffusion de l'eau et son influence sur le comportement du 

matériau. Le polyamide est un polymère très hygroscopique et reprend jusqu’à 10 % 

d’humidité. L'eau diffuse principalement dans les phases amorphes. Les deux conséquences 

de cette diffusion sont : l’hydrolyse des segments de chaînes intercristallites (ou molécules 

liens) et la plastification du polyamide. 

 

La présence d’eau dans un polyamide semi-cristallin, comme le polyamide 66, peut 

affecter sa morphologie. Ce phénomène est connu sous le nom de cristallisation secondaire : 

un des effets de la plastification est de diminuer la température de transition vitreuse Tg , 

d’augmenter la mobilité moléculaire dans la phase amorphe et d’induire une réorientation des 

chaînes conduisant à la cristallisation. L’eau diffuse dans les zones amorphes, agit comme 

plastifiant et diminue Tg. Ceci est dû à la rupture des liaisons hydrogène entre les chaînes 

polyamide au profit de liaisons hydrogène entre les groupements amides et les molécules 

d’eau augmentant la mobilité des macromolécules. La diffusion de l’eau au sein des régions 

amorphes intercristallites provoque un gonflement de la matrice amorphe et une augmentation 

de la périodicité des cristallites. Quant à la diffusion à l’extérieur des piles de cristallites, elle 

provoque elle aussi une diminution de Tg , du module d’Young E et fait cristalliser le 

polymère. La figure I-2 présente l’évolution du diagramme contrainte-allongement du 

polyamide 66 massif en fonction de l’humidité pour des allongements allant jusqu’à 20 %. Le 

module d’Young et la contrainte seuil d’écoulement plastique décroissent fortement avec un 

taux d’humidité croissant [1] : en effet, le module d’Young varie de 3000 à 800 MPa pour un 

état sec à un état saturé. 

 

Pour des allongements plus importants la figure I-3 illustre l’évolution du diagramme 

contrainte-déformation allant jusqu’à 300%. 

 

Un autre exemple qui montre bien l’influence de l’humidité sur les propriétés mécanique 

est illustré sur la figure I-4. 
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Figure I-2 : Influence de l’humidité sur les propriétés mécaniques du polyamide 66 massif 

[d’après [1]]. 

 

 
Figure I- 3: Courbe contrainte-allongement en traction à 23°C de PA66 non chargés, à 

différentes teneurs en eau absorbée (% en masse) 
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Figure I-4: Variation du module de flexion de différents polyamides en fonction du taux 

d’humidité de l’air ambiant dans lequel les PA sont en équilibre. 

 

 

La cinétique d’absorption d’eau dans le polyamide 66 dépend de nombreux paramètres, 

comme la présence éventuelle de charges, leur nature, la température… L’étude de cette 

cinétique a principalement été menée par gravimétrie [5,6,7]. L’évolution de la prise de masse 

des échantillons est présentée figure I-5 pour deux températures, 40 et 70°C, et différents taux 

d’humidité. 

 

 9



Chapitre I                                                                                                                             Bibliographie Polyamide 

1 20

2

4
M

 (%
)

²h
Dtp =

100% HR
70% HR

30% HR

1 20

2

4
M

 (%
)

²h
Dtp =1 20

2

4
M

 (%
)

²h
Dtp =

²h
Dtp =

100% HR
70% HR

30% HR

 
Figure I-5 : courbe d’absorption d’eau du polyamide 66 pur [d’après 7 ]. (■) à 40°C, (∆) à 

70°C. 

 

Ces courbes peuvent être interprétées à partir des lois de Fick. L’augmentation de masse 

est décrite par l’équation suivante : 
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avec h l’épaisseur de l’échantillon, Mm% la quantité d’eau maximale reprise, D le coefficient 

de diffusion et t le temps. A partir de cette équation, sur la figure I-5, deux phases peuvent 

être distinguées : 

 

- pour 05.0² <<h
Dt , ( ) 2/1

2/1 ²
4%% h

DtMM m

π
=       I-2 

- pour 05.0
²
>

h
Dt , [ ]{ }²2exp²

81%% ππ
DtMM m −−=      I-3 

 

Les paramètres D et Mm% se calculent expérimentalement à partir des courbes 

d’absorption. Le coefficient de diffusion suit une loi de type Arrhénius avec la température : à 

23°C, D vaut 10-7 mm²/s et atteint 10-6 mm²/s à 60°C [7]. Mm% dépend quant à lui du taux 

d’humidité. 
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I-3 Propriétés des polyamides 

I-3-1 Propriétés physiques 

 Masse volumique 

Elle est comprise entre: 

1,01 et 1,14 pour les PA séquencés; 

1,02 et 1,18 pour les PA aliphatiques; 

1,05 et 1,23 pour les PA semi-aromatiques; 

1,35 et 1,45 pour les PA aromatiques.  

 La masse volumique croît avec la teneur en motifs amide. Pour les PA aromatiques et 

semi-aromatiques, elle est fonction également de la teneur en motifs aromatiques.  

La masse volumique croît avec le taux de cristallinité. 

 

 Opacité ou transparence liée au caractère cristallin ou amorphe 

 Les polyamides linéaires, symétriques, comportant des liaisons hydrogène, sont 

fortement cristallins et doivent leur excellent comportement mécanique à cet état. Les 

contraintes au seuil d’écoulement et à la rupture en traction, les modules d’élasticité et de 

cisaillement, la dureté et la résistance à l’abrasion augmentent avec le taux de cristallinité, 

alors que l’absorption d’eau et la résistance au choc diminuent légèrement. 

 

 La cristallinité maximale qui peut être obtenue varie avec la nature du motif 

polyamide; un taux de cristallinité élevé de l’ordre de 40 à 50 % est atteint par exemple pour 

les PA 6-6, PA 6-10 et PA 6 dont la structure régulière permet un bon alignement des chaînes 

et un taux élevé de liaisons hydrogène dans le plan des chaînes. Les PA 11 et PA 12 

présentent généralement un taux de cristallinité de l’ordre de 20 à 30 %. 

 Les cristallites s’organisent en sphérolites, arrangements sphériques, lors du 

refroidissement de la matière fondue. Une cristallinité élevée existe également dans les 

polyamides comportant des cycles, par exemple les polytéréphtalamides obtenus avec des 

diamines linéaires à nombre pair d’atomes de carbone. Rigidité de la chaîne, symétrie et 

capacité de former des liaisons hydrogène déterminent le bon arrangement des chaînes et la 

haute cristallinité de ces copolyamides aliphatiques-aromatiques. La cristallinité peut 

néanmoins être développée sous certaines conditions, par exemple par un post-traitement 

thermique et/ou un contact prolongé avec un agent plastifiant ou un solvant. 

Les polyamides entièrement aromatiques sont cristallins en raison des hauts degrés de 

rigidité et de symétrie des chaînes. 
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 Il existe des copolyamides semi-aromatiques amorphes dont l’aptitude à cristalliser a 

été contrariée à dessein par la juxtaposition de motifs dissymétriques de façon à obtenir des 

matériaux transparents, à température de transition vitreuse très élevée et à bonne résistance 

au fendillement sous contrainte au contact des substances chimiques. 

 

 Solubilité 

 Les polyamides aliphatiques sont en général solubles dans les phénols, l’acide 

formique, l’acide trichloracétique, les acides minéraux à température ambiante. Ils sont aussi 

solubles, en élevant la température, dans les mélanges d’alcool et d’hydrocarbure halogéné, 

dans les alcools insaturés et dans les mélanges de méthanol et de chlorure de calcium. Le PA 

6-6 est également soluble dans le méthanol sous pression. 

 

I-3-2 Propriétés mécaniques 

 La résistance mécanique des polyamides varie avec la teneur en humidité d’autant plus 

que celle-ci est importante, ainsi qu’avec la vitesse de sollicitation imposée. Alors que la 

vitesse d’impact doit être grande pour provoquer la rupture, le fluage se produit pour de 

faibles vitesses de déformation. Les essais classiques de traction, de compression, de flexion 

et de cisaillement sont généralement réalisés à vitesse moyenne, à l’état sec et à l’état humide. 

 Les propriétés mécaniques finales dépendent aussi des conditions de transformation 

prises dans leur ensemble (compoundage, moulage ou extrusion, réception et 

refroidissement). 

 

 Rigidité 

 Mesuré à température ambiante, le module de traction varie dans de très larges 

proportions suivant la nature et la composition du polyamide: de 10MPa (PA séquencé non 

renforcé de dureté Shore 25D) à 24 GPa (PA semi-aromatique cristallin renforcé de 30% en 

masse de fibres de carbone). 

 

 Relation contrainte -allongement 

 La contrainte au seuil d’écoulement est de l’ordre de 43 à 110MPa selon le type de 

PA, alors qu’elle évolue de 8 à 24MPa pour les PA séquencés de dureté Shore D comprise 

entre 42 et 69. 
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 L’allongement au seuil d’écoulement est de l’ordre de 2 à 15% pour les polyamides 

aliphatiques et semi-aromatiques; il est compris entre 18 et 25% pour les PA séquencés  de 

dureté Shore D comprise entre 42 et 69. 

 Les allongements à la rupture, déterminés sur éprouvettes sèches, s’échelonnent de 2 à 

300% suivant la nature du polyamide et peuvent être compris entre 400 et 800% dans le cas 

des PA séquencés  suivant leur constitution. 

 Dans le cas des polyamides renforcés par des fibres de verre, on observe généralement 

des allongements très limités, de l’ordre de 2 à 6%, sauf pour les PEBA qui, en raison de leur 

ductilité, présentent encore des allongements importants, supérieure à 100% pour certains 

grades. 

 D’une façon générale, tous les polyamides ont une bonne résistance au fluage à 

température ambiante. L’accroissement de la température de transition vitreuse pour les 

grades non renforcés et l’augmentation de la température de fusion pour les grades renforcés 

favorisent la résistance au fluage à température plus élevée. 

 

 Résistance au choc 

 Les essais de choc sur éprouvettes entaillées à température ambiante, selon la norme 

ISO 180, provoquent la rupture des éprouvettes à l’état sec pour une énergie comprise entre 

50J/m (PA66) et 200J/m (PA11). Dans les mêmes conditions, les éprouvettes en PEBA ne se 

rompent pas. 

 A basse température, ce sont les matériaux absorbant le moins d’humidité et restant le 

plus flexibles qui supportent le mieux les chocs. Les canalisations de freinage à air comprimé 

équipant les camions sont ainsi réalisées en PA11 ou en PA12, notamment pour leur bonne 

résilience à basse température associée à d’autres particularités intrinsèques. 

 

 Fatigue, abrasion et coefficient de frottement 

 Les polyamides ont de bonnes propriétés d’endurance en fatigue qui peuvent être 

encore accrues par incorporation de charges renforçantes. Ils ont un faible coefficient de 

frottement au contact de beaucoup d’autres matériaux. Si nécessaire, il est possible 

d’incorporer des charges autolubrifiantes, telles que le désulfure de molybdène, les billes de 

bronze, le graphite, le polytétrafluoroéthylène (PTFE) ou encore des huiles lubrifiantes. 

Ainsi, à titre indicatif, pour le couple PA/acier, les coefficients de frottement sont les suivants:  

 -Frottement statique : 0,35 à 0,7; 

 -Frottement dynamique sec : 0,2 à 0,4; 
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 -Frottement dynamique lubrifié : 0,02 à 0,1. 

 La cohésion d’un échantillon macromoléculaire étant déterminée par la somme des 

interactions élémentaires qui se développent entre les groupements des chaînes du polymère, 

les molécules d’eau en s’insérant dans le réseau macromoléculaire détruisent partiellement la 

cohésion mécanique assurée par les liaisons hydrogène établies entre les groupes amide portés 

par des chaînes voisines. 

 

Les conséquences sont les suivantes. 

-Diminution notable de la contrainte au seuil d’écoulement et du module d’élasticité, 

accompagnées d’une forte augmentation de l’énergie à la rupture. 

-D’autres polymères thermostables, tels les polysulfones, les polyimides, les 

poly(amides-imides), etc., présentent les mêmes propriétés en présence d’eau, mais à un degré 

moindre. 

 -Diminution importante de la température de transition vitreuse, celle-ci étant d’autant 

plus grande que l’absorption d’eau est élevée. 

 -Gonflement. 

 

 Les propriétés initiales du matériau sont normalement restaurées après dessiccation, 

mais cette réversibilité peut être altérée par les phénomènes suivants : 

 -hydrolyse ; 

 -oxydation dans le cas d’eau bouillante non désaérée ; 

 -relaxation de contraintes résiduelles ; 

 -réarrangements morphologiques divers (par exemple postcristalisation). 

 

 Donc, à part les polyamides qui absorbent peu d’humidité, par exemple moins de 2 % 

à saturation dans l’eau pour les PA11 et PA12, les autres polyamides doivent avoir absorbé 

environ 1/3 de leur humidité à saturation pour pouvoir être utilisés sans risque de fragilité 

excessive. 

Les diagrammes contrainte-allongement en traction à 23°C du PA6-6 pour différentes teneurs 

en humidité sont donnés sur la figure III-1. 

 

• Influence de la temperature: 

 La figure 6 montre que les polyamides amorphes ne peuvent pas être utilisés en 

sollicitation dynamique dans le domaine des températures supérieures à leur température de 
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transition vitreuse (Tg): ils se trouvent alors dans un état caoutchoutique pour atteindre, au-

delà, l’état liquide; aux températures inférieures à Tg, leur rigidité est élevée et les 

déformations sont fonction des efforts appliqués; aux environs de Tg, leur module d’élasticité 

décroît très rapidement pour tendre vers zéro pour les températures plus élevées. 

 Dans le cas des polyamides cristallins, au-delà de Tg, le module décroît plus lentement 

jusqu’à la température de fusion. En conséquence, le domaine d’utilisation en sollicitation 

dynamique des polyamides cristallins s’étend de leur température de transition vitreuse, au-

dessous de laquelle certains PA cristallins deviennent fragiles, jusqu’à leur température de 

fusion. 

 
Figure I-6 : Variation du module d’élasticité en fonction de la température 

 

I-3-3 Propriétés chimiques: 

• Résistance aux produits chimiques 

 Les PA ont une bonne résistance au contact d’un grand nombre de produits chimiques 

courants. Ainsi, par exemple: 

 

 ils sont insensibles aux carburants (essences ordinaires et super, avec ou sans plomb, 

gazole), à la plupart des huiles de lubrification des graisses, des fluides hydrauliques et de 

transmission, des peintures, des laques, des produits cosmétiques ou alimentaires, aux 

aldéhydes, esters, cétones, éthers, ainsi qu’aux bases faibles et moyennement fortes; 
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 un certain gonflement peut se produire lorsqu’ils sont immergés dans les 

hydrocarbures aromatiques, dans les hydrocarbures fluorés et dans les alcools, bien qu’il ne se 

produise pas d’attaque chimique; 

 ils résistent assez bien à l’eau bouillante désaérée ou chlorée, mais leur durée de vie 

est limitée en présence d’eau bouillante brassée fortement oxygénée et, dans ce cas, il est 

nécessaire d’utiliser des grades spécialement stabilisés (antioxydants). 

 

 En revanche, les polyamides se dissolvent dans les acides minéraux concentrés, les 

phénols et les solvants chlorés, notamment à chaud, qui sont donc utilisés pour mesurer leur 

viscosité en solution. 

 

Résistance aux intempéries 

 Comme l’ensemble des matériaux organiques, les PA sont lentement dégradés sous 

l’action combinée du rayonnement ultraviolet, de la chaleur et de l’oxygène de l’air. 

L’incorporation d’additifs associant des antioxydants primaires et secondaires, des absorbeurs 

UV et des additifs de type AES et/ou encore des particules de noir de carbone à une teneur 

comprise entre 2 et 3% permet de garantir des durées de vie de plusieurs années d’exposition 

dans les conditions climatiques les plus difficiles. 

 

I-3-4 Variation des propriétés mécaniques en fonction de la température 

 Les températures caractéristiques d'un seul et même matériau peuvent être classées de 

la façon suivante : 

 

 

 

 Dans les zones cristallines, les forces de cohésion physiques agissent de manière 

optimale entre les macromolécules et ne peuvent être détruites que par un apport d'énergie 

lorsque la température devient supérieure à la température de fusion. La cohésion des 

macromolécules désordonnées dans les zones amorphes est affaiblie à des températures 

nettement inférieures.  

‹ ‹ Température 
de fusion ‹ Température de 

décomposition 
thermique 

Température de 
cristallisation 

Température 
de transition 

vitreuse 

 La température de transition vitreuse correspond à la température à laquelle la rigidité 

des matériaux polymères varie le plus (exception faite ici des phénomènes lors du passage à 

l'état fondu. Lorsque les zones amorphes se sont ramollies, le matériau se comporte de façon 

ductile. Les zones amorphes et semi- cristallines des thermoplastiques sont fragiles et rigides 
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au dessous de la température de transition vitreuse. Pour des raisons de stabilité 

dimensionnelle, les thermoplastiques amorphe ne peuvent être utilisés en construction qu'en 

de deçà de leur température de ramollissement. Les thermoplastiques semi – cristallins 

conservent leur cohésion à des températures plus élevées grâce à la phase cristalline. Ces 

matériaux sont ductiles et tenace à des températures supérieure à celles de la zone de 

ramollissement qui s'étend sur un domaine de température plus au moins large (environ 

10°C). Un comportement semblable peut être observé pour les polymères) à réseau 

tridimensionnelle (matières thermodurcies) et en particulier, pour les élastomères à faible taux 

de réticulation. Les liaisons chimiques assurent la cohésion de tels matériaux; si les liaisons 

physiques sont affaiblies, ils deviennent mois fragiles. 

Selon la température à laquelle il est soumis, un matériau polymères peut présenter des 

comportements mécaniques, c'est – à – dire des courbes contraintes – déformation, différents. 

Ceci peut se produire pour les thermoplastiques semi – cristallins dans un domaine 

même relativement étroit de température, comme illustré sur la figure I-7. Tant que la 

température d'essai demeure inférieure à Tg (environ 70°C), les zones amorphes sont figées et 

on observe un seuil d'écoulement sur la courbe. Dans le cas contraire, le matériau s'allonge 

plus régulièrement, de façon ductile. Il existe donc une dépendance prononcée de toutes les 

grandeurs de résistance et des grandeurs dimensionnelles avec la température. Cette 

dépendance thermique rend difficile le calcul des propriétés caractéristiques des matériaux 

polymères, en particulier dans le cas d'une distribution non homogène de la température. 

 
 

Figure I-7: Courbe contrainte déformation, issues d'essais de traction réalisés à différentes 

températures, pour un thermoplastique semi cristallin (PA 66 sec) Vitesse d'essai =1mm/min. 
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I-4. Nanocomposites à matrice polyamide 66 

Très peu d’articles font référence à des nanocomposites à matrice polyamide 66 

[8,9,10,11,12]. Pour les articles référencés, les conditions d’élaboration [8,12] des 

nanocomposites sont similaires : 

 

- séchage préalable à 80 ou 120°C sous vide pendant 24 h, 

- extrusion bi-vis des granulés de PA66 pour des températures de l’ordre de 280°C à 

des vitesses de 180 tours/min, 

- ajout des charges au cours du malaxage, 

- séchage à 80°C pendant 6 h, 

- injection-moulage, 

- séchage sous vide à 100°C, 

- conservation sous azote sec dans un dessiccateur. 

 

Ces conditions permettent de réduire les effets d’un taux d’humidité variable sur les 

propriétés structurales et mécaniques du PA66. 

 

Le renforcement des propriétés des polymères par addition de charges dépend de 

nombreux facteurs : le facteur de forme, la dispersion des charges, la qualité des interactions 

entre les charges et la matrice…Les charges étudiées sont principalement des 

montmorillonites [8,11,12] et des billes de caoutchouc [9,10]. Elles peuvent être traitées 

[8,11] afin d’améliorer leur dispersion au sein de la matrice ou d’accroître les interactions 

entre la charge et la matrice (octadecylammonium et/ou acide aminoundécanoïque par 

exemple pour les montmorillonites). 

 

L’ajout de charges peut modifier la structure du polyamide 66 en favorisant un 

polymorphisme qui n’est pas observé dans le PA66 pur [12] ou en induisant la cristallisation 

orientée des cristallites au voisinage de la surface de la charge [9]. Les lamelles cristallines 

(respectivement les plans de cisaillement facile qui contiennent les liaisons hydrogène) 

s’orientent alors perpendiculairement (respectivement parallèlement) à la surface. La vitesse 

de cristallisation augmente et la taille des cristallites diminue [12]. 

 

Ces modifications structurales se traduisent par un accroissement du module élastique en 

traction/flexion (de l’ordre de 25% [8,11]) et de la contrainte à la rupture en traction 
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[8,9,11,12] des matériaux considérés à condition que les charges soient dispersées de façon 

homogène dans la matrice. Une augmentation de la tenue au choc des composites entaillés 

[8 ,9] est obtenue en parallèle. Elle s’explique, dans le cas des charges argilaires [8], par une 

grande interaction entre les charges et la matrice (grâce au traitement de surface utilisé). 

L’observation des faciès de rupture des nanocomposites PA66/caoutchouc [9,10] montre la 

présence de cavitation et l’allongement plastique des ligaments matriciels autour des cavités 

créées, entraînant la fibrillation de la matrice. Ces mécanismes semblent responsables de 

l’amélioration de la tenue au choc. 

 

I-5 Etude du renforcement des polymères par le carbonate de calcium 

Le renforcement des polymères avec des particules de carbonate de calcium est 

fréquemment étudié dans la littérature [9-27]. Une des principales difficultés rencontrées 

pendant la mise en œuvre est l’obtention d’une dispersion homogène des particules au sein de 

la matrice : la formation d’agrégats pouvant jouer le rôle de défauts critiques est préjudiciable. 

Le meilleur moyen actuel de disperser de façon homogène les charges est d’utiliser un tensio 

actif qui joue aussi le rôle d’agent de couplage. La taille des particules utilisées comme 

renfort joue un rôle non négligeable, comme nous le verrons ultérieurement. L’influence du 

carbonate de calcium sur la cristallisation et les propriétés mécaniques sera également 

présentée. 

 

I-5-1. Importance de l’agent de couplage 

L’agent de couplage est un pont moléculaire à l’interface charge/matrice [13]. Les agents 

de couplage favorisent la dispersion des charges et sont susceptibles de modifier les 

interactions entre les charges et la matrice avec l’objectif d’améliorer les propriétés 

mécaniques des composites par rapport au matériau pur. L’efficacité du traitement de surface 

des charges dépend de la nature chimique des surfaces, de la méthode et des conditions de 

traitement et du taux de recouvrement de l’agent de couplage [14, 15, 16]. La littérature 

mentionne de nombreux agents de couplage possibles pour le carbonate de calcium. Ils 

peuvent être classés en deux catégories [14, 15, 16]: 

 

- les agents de couplage réactifs : ils améliorent certaines propriétés mécaniques en créant 

des liaisons covalentes entre la matrice et les charges. Leur utilisation nécessite cependant 

l’existence de sites réactifs sur les deux surfaces en contact. Il s’agit des silanes [13,15,16], 

des titanates [17, 18, 19], de l’acide polyacrylique [14], des phosphates [20] (ces deux 
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derniers agents modifient la structure du composite en créant une peau à la surface de la 

charge), 

- les agents de couplage non réactifs : les liaisons sont d’ordre secondaire. Ces traitements 

de surface facilitent la dispersion des charges en diminuant significativement les interactions 

entre charge et matrice, les propriétés mécaniques varient. L’exemple le plus fréquent est 

l’acide stéarique [21, 22, 23, 24, 25, 26, 27]. 

 

La concentration en agent de couplage, point clé de la mise en œuvre des composites, 

dépend de la nature de l’agent et des matériaux considérés. Elle varie entre 0.005 et 3 % en 

poids. L’insuffisance ou l’excès d’agent de couplage entraîne une détérioration des propriétés 

mécaniques des composites [14,17] en facilitant la formation d’agrégats. 

 

Thio et co auteurs [16] montrent que pour le polypropylène, le module d’Young 

augmente en présence d’une adhésion charge/matrice forte alors que la résistance au choc 

diminue. 

 

I-5-2 Taille des particules de renfort 

La taille des particules de carbonate de calcium principalement étudiées est comprise 

entre 100 nm et quelques micromètres [14-19,23-25]. Cependant, ces dernières années, 

l’étude des nano particules de carbonate de calcium, de taille variant entre 20 et 50 nm 

s’intensifie [21-22, 28]. L’utilisation de ces nano charges est susceptible d’ouvrir de nouvelles 

perspectives en raison de l’augmentation de la surface interfaciale entre les charges et la 

matrice [19,21], d’une meilleure dispersion pour les particules non traitées de petite taille 

[19]. Après étude de l’influence de la taille de charges et de la largeur de sa distribution, Liu 

et co auteurs [18,29] soulignent la dépendance de la tenue au choc du composite avec ces 

paramètres. 

 

I-5-3. Influence sur la microstructure du composite 

L’addition de charges de carbonate de calcium traitées est susceptible de modifier la 

microstructure du polymère. Par exemple, dans le cas du polypropylène, différents auteurs 

[21,23] soulignent le rôle d’agent nucléant du carbonate de calcium traité avec de l’acide 

stéarique : ceci facilite la stabilité thermodynamique de la phase β [23] ou augmente le 

nombre de sphérolites en diminuant leur taille [21]. Un des traitements titanates testés fait 

décroître le taux de cristallinité du mélange polypropylène/polyéthylène à haute densité [19]. 
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Enfin, au sein du polyamide 6 et du polyéthylène haute densité, la présence de CaCO3 traité 

acide stéarique se traduit par une modification de la cristallisation du polymère : des couches 

orientées de cristallites apparaissent autour des particules de renfort [25, 30]. Cette 

modification de la cristallisation avait été observée pour du polyamide 66 renforcé avec des 

sphères de caoutchouc [9]. 

 

I-5-4. Amélioration des propriétés mécaniques du composite 

De manière générale, un changement microstructural d’un matériau génère une 

modification de ses propriétés mécaniques. L’ajout de particules de carbonate de calcium, 

indépendamment de leur taille (à la condition toutefois d’une dispersion homogène au sein de 

la matrice [31]), a pour conséquence une augmentation significative du module élastique en 

traction et/ou en flexion, et ce, jusqu’à une fraction volumique limite de 25 % environ. 

 

Les résultats trouvés dans la littérature sont contradictoires [16-30] en ce qui concerne la 

dépendance de la limite élastique, de l’allongement et de la contrainte à la rupture, de la 

résistance au choc et de la transition fragile/ductile avec la concentration des charges. 

L’évolution de ces propriétés est corrélée aux interactions charge/matrice [15,16], à l’agent de 

couplage [19], à la nature de la matrice [22] et à la distance de séparation interparticule 

(surface à surface) [18,20]. 

 

Les observations montrent que différents mécanismes de déformation peuvent intervenir 

lors de la sollicitation des échantillons : 

 

- il apparaît de la cavitation à l’interface charge / matrice [21-22,24-27,30], 

- les lamelles orientées autour de l’interface sont cisaillées [21,30]. 

 

La réponse mécanique du composite va dépendre des mécanismes mis en jeu. 

 

I-6 Elaboration et caractérisation structurale des composites 

I-6-1. Mise en oeuvre des composites 

Cette partie d’étude porte sur du polyamide 66 (PA66) fourni par Rhodia sous le nom de 

Technyl A216. Les charges étudiées sont des particules précipitées de carbonate de calcium 

(CaCO3) de diamètre 50 nm environ et fabriquées par Solvay.  
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Le taux de charges varie entre 3 et 20 %. A des fins comparatives, le PA66 pur est 

également étudié. 

Afin de mettre en évidence l’influence de l’adhésion interfaciale, divers traitements de 

surface, pour un taux de 3% en masse de particules, sont effectués sur les charges de CaCO3 : 

- l’acide stéarique (AST) comme agent de couplage non réactif, 

- un agent acide aminé à chaîne aliphatique courte (AA6) et longue (AA10) comme 

agent supposé réactif. 

Des charges non traitées sont également étudiées. 

 

Enfin, des charges traitées AST mais avec un taux de 1% en masse (RPS1C) permettent 

d’étudier l’influence de la concentration en agent de couplage. 

La préparation des échantillons se fait en deux étapes : les diverses charges traitées ou 

non sont dispersées au sein du polymère. Les granulés résultants sont ensuite injectés-moulés 

à l’Ecole des Mines d’Alès à 280°C. Le tableau I-1 présente les caractéristiques de tous les 

échantillons ainsi que leur dénomination. 

En raison de la forte influence de l’humidité sur les propriétés mécaniques du polyamide 

[3-7], l’environnement doit être strictement contrôlé lors des caractérisations mécaniques. Par 

conséquent, les échantillons sont systématiquement conservés secs dans un dessiccateur juste 

après moulage. 

 

Echantillon %masse de CaCO3 Traitement Description du traitement 

PA66 0 non  

PA66-AST3 3 oui 3%masse acide stéarique AST 

PA66-AST5 5 " " 

PA66-AST10 10 " " 

PA66-AST20 20 " " 

PA66-AA6-5 5 " 3%masse acide aminé AA6 

PA66-AA6-10 10 " " 

PA66-AA6-20 20 " " 

PA66-AA10-5 5 " 3%masse acide aminé AA10 

PA66-AA10-20 20 " " 

RPS1C-5 5 " 1%masse acide stéarique AST 

Tableau I-1 : Caractéristiques des échantillons élaborés. 
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Chapitre II 
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II-1 Polypropylènes  

CH2    CH

CH3

n

 
Figure II-1: Formule chimique du polypropylène 

 
Figure II-2: Conformation hélicoïdale de la chaîne isotactique. 

 

II-1-1 Définition  

Les polypropylènes (PP) sont des matériaux thermoplastiques semi-cristallins obtenus par 

la polymérisation du propylène. Ils existent sous trois formes, suivantes, qui dépendent du 

mode d’organisation des groupes méthyle par rapport au plan de la chaîne [32] : 

• Polypropylène isotactique : les groupes méthyles sont répartis du même coté 

de la chaîne macromoléculaire ; 

• Polypropylène syndiotactique : les groupes méthyles sont disposés 

alternativement de par et d’autre de la chaîne macromoléculaire ; 

• Polypropylène atactique : dans ce cas, la répartition des groupes méthyles est 

aléatoire. 

 Le polypropylène n’est intéressant industriellement que sous sa forme isotactique dont 

le taux d’isotactisité se situe entre 90 et 98 %. Le polypropylène atactique a quelques 

applications industrielles limitées.  
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 L’isotacticité est obtenue par l’emploi de catalyseurs ioniques de Ziegler (chlorure de 

titane/dérivé de chlorures d’aluminium) dits stéréospécifiques.  Les polypropylènes 

isotactiques se répartissent en trois familles, qui sont les suivantes : 

• Les homopolymères : ils sont obtenus par polymérisation d’un seul 

monomère, le propylène. On recherche l’isotacticité maximale, les homopolymères ont une 

grande rigidité et une faible tenue au choc à froid. 

• Les copolymères : ils sont obtenus par copolymérisation du propylène et de 

l’éthylène. L’ordre de succession des unités monomères dans la chaîne obéit aux lois du 

hasard. Ces copolymères, plus souples, sont caractérisés par de bonnes propriétés optiques en 

film et une tenue au choc moyenne sous forme de pièces injectées. 

• Les copolymères séquencés (à blocs) : ils sont obtenus par la polymérisation 

successive du propylène puis de l’éthylène. Le matériau obtenu est un alliage réalisé in situ 

matrice polypropylène / nodules de polyéthylène. Ces matériaux sont caractérisés par une 

excellente tenue au choc à froid, au détriment de la rigidité.  

 

II-1-2  Propriétés d’usage des polypropylènes 

 Les propriétés des polypropylènes sont étroitement liées à leur structure. Les 

paramètres caractéristiques sont le degré de cristallinité ou l’indice d’isotacticité et leur 

composition chimique :  homopolymère, copolymère statistique ou séquencé, leur masse 

moléculaire et leur distribution en masse moléculaire. 

 

II-1-2-1. Propriétés physiques  

Le polypropylène est le plus léger des thermoplastiques usuels :  

• Température de fusion : 145 ~ 170°C  

• Température de transition vitreuse Tg : -10 ~ 0°C (le cas de notre polymère)  

• Densité : ~ 0,9  

• Module de Young : ~ 1,5 GPa. 

• Le polypropylène, abrégé PP, avec un grade d’injection, est très facilement recyclable, 

alors que le PP « film » est au contraire beaucoup plus délicat à recycler surtout s’il est 

imprimé. Le PP film imprimé est sûrement l’un des plastiques usuels les plus difficiles à 

recycler. 
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Le polypropylène est dur, rigide et résistant à l’abrasion. Pour augmenter ses propriétés 

physiques, il est courant qu’il soit chargé en fibre de verre, à hauteur de 10 à 30% en général. 

Le polypropylène expansé, abrégé EPP (sigle anglais), est une mousse blanche 

ressemblant au polystyrène expansé, mais avec une mémoire de forme lui permettant de se 

déformer sans casser et de conserver sa structure. 

II-1-2-2. Propriétés mécaniques 

Propriétés Unités 
PP 

homopolymère 

PP copolymère 

séquencé 

PP copolymère 

statistique 

Masse volumique g/cm3 0.905 - 0.900 0.900 - 0.900 0.900 

Indice de fluidité -

230°C 2.16kg 
g/10min 2.5 - 20 3 - 40 5 

Contrainte à la traction 

au seuil d’écoulement 
MPa 32 24 24 

Allongement à la 

rupture 
% 8005 - 1000 8005 - 1000  

Module d’élasticité en 

traction 
MPa 1200 - 1000 1000  

Rigidité en torsion à 

100°C 
MPa 80 48 – 70 29 

 

Tableau II-1 : Propriétés mécaniques des polypropylènes [32] 

1- Elasticité 

 Le polypropylène (PP) est un matériau complexe de part sa nature semi-cristalline. 

Comme tous système polyphasé, son comportement mécanique dépend d’une part du 

comportement de chacune des phases et d’autre part de leur arrangement de leur couplage. 

 Mais le comportement mécanique des semi-cristallins ne résulte pas seulement de leur 

aspect composite (souvent traité comme une matrice amorphe renforcée par des cristallites de 

module élevé) mais aussi de la modification de la phase amorphe qui apparaît plus ou moins 

réticulée par les lamelles cristallines [33]. 

 Il est admis que le diamètre sphérolitique influe peut sur le module d’élasticité, sauf 

dans le cas de très gros sphérolites : des chaînes défectueuses se ségrégent aux frontières 

intersphérolitiques, ce qui a pour effet d’abaisser le module. 
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2- Rigidité 

 Les polypropylènes homopolymères présentent une rigidité élevée à la température 

ambiante.  

La rigidité du polypropylène homopolymère à 100 ºC est comparable à celle d’un 

polyéthylène basse densité à température ambiante. Par conséquent, les objets en 

polypropylène peuvent être stérilisés à la vapeur de manière répétée.  

 

3- Résistance au choc 

 Le comportement au choc du polypropylène dépend de sa composition, de sa masse 

moléculaire, de l’orientation moléculaire et du degré de cristallinité. La résistance au choc 

d’un polypropylène augmente avec sa masse moléculaire et varie dans le même sens que la 

température. La tendance à la fragilité apparaît d’autant plus vite que la masse moléculaire est 

faible. Dans le cas d’application à basse température, il y a lieu d’utiliser des copolymères 

séquencés qui conservent de bonnes propriétés à des températures inférieures à 0 ºC. 

 

4- Caractéristiques en traction et en flexion répétées 

 La cristallinité élevée du polypropylène lui confère de bonnes propriétés en traction. 

Le comportement du polypropylène est fortement influencé par la vitesse d’étirage, de la 

façon suivante :  

― Si elle est faible, après la déformation élastique, l’étirement a lieu jusqu’à la rupture après 

un allongement de 800 à 1200 %. Pendant cette deuxième étape, la résistance augmente du 

fait de l’orientation parallèle des chaînes. 

― Si elle est élevée ou moyennement élevée, la rupture a lieu dans la zone de déformation 

élastique ou après la déformation élastique dans une zone de striction. Le polypropylène a 

d’excellentes propriétés en flexion répétée, d’oŭ son utilisation pour la réalisation de 

charnières intégrées à la pièce injectée. 

 

5- Dureté- abrasion 

 La dureté du polypropylène homopolymère est supérieure à celle du polyéthylène 

haute densité. La résistance à l’abrasion est bonne, voisine de celle des polyamides. Les 

articles ont une surface brillante et une résistance à la rayure excellente. 
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II-1-2-3 Propriétés chimiques- corrosion 

― Les polypropylènes possèdent une très grande stabilité chimique ; à des températures 

inférieures à 60 ºC, ils sont pratiquement insolubles. Ils ne sont attaqués ni par les acides, ni 

par les bases, ni par les solutions de sels. Ils sont insolubles dans l’eau et sont reconnus 

utilisables pour des applications alimentaires. 

― Les polypropylènes présentent une excellente résistance à la fissuration sous contrainte en 

présence des savons, détergents et alcools. 

― La bonne résistance à l’état naturel est réduite au contact du cuivre et de ses alliages. 

― Les polypropylènes à l’état naturel sont sensibles à la dégradation par les rayons 

ultraviolets.  

 

II-1-2-4. Propriétés électriques  

 Les polypropylènes sont d’excellents isolants électriques pour des conditions variées 

d’ambiance. 

Propriétés Unités Polypropylène homo et copolymère 

Permiabilité relative à 106Hz - 2,2 - 2,3 

Facteur de pertes diélectriques à 106Hz - 3,10-4

Rigidité diélectrique KV/mm 40 

Résistivité transversale Ω.cm > 1016

 

Tableau II-2 : Propriétés électriques du polypropylène 
 

II-1-2-5. Propriétés thermiques 

 La température de fusion d’un polypropylène homopolymère 100 % isotactique est de 

176 ºC. En pratique, les fractions inévitables de polypropylène atactique ramènent cette 

température à 165-170 ºC et sa température de transition vitreuse de la phase amorphe est 

proche de 0°C [34] pour les polypropylènes homopolymères et copolymères séquencés 

commerciaux. Dans le cas du comonomère se traduit par une température de fusion encore 

plus faible, de l’ordre de 140 ºC.  

 En l’absence de contrainte, le polypropylène homopolymère peut supporter une 

température de 140 ºC (stérilisation répétée). Cette température décroît sous charge. 
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II-1-2-6. Stabilité dimensionnelle 

 La stabilité dimensionnelle est indépendante de la reprise d’humidité très  faible, 0,03 

% en 24 h à 23 ºC. Ces polymères cristallins présentent un retrait important dont il faut tenir 

compte au moulage. 

 

II-2 Microstructure du polypropylène 

 La compréhension des divers mécanismes gouvernant la cristallisation du 

polypropylène (PP) apparaît déterminante car la maîtrise de la cristallinité est primordiale 

étant donné son influence sur les propriétés d’usage. De ce point de vue, une vaste revue des 

connaissances actuelles concernant le PP a été entreprise récemment et nous aura servi de 

référence [35]. 

 Synthétisé pour la première fois par Ziegler et Natta (1954), le PP est un 

thermoplastique semi-cristallin formé de chaînes linéaires constituées de motifs propylène. 

Dans toute la suite nous ne considérerons que le cas d’un polypropylène isotactique. Cette 

isotacticité conduit à des taux de cristallinité élevés, supérieure à 50%. 

 Par ailleurs, la phase amorphe du PP possède une température de transition vitreuse 

voisine de 0°C. Ainsi à la température ambiante, la phase amorphe est à l’état caoutchoutique. 

 
II-2-1. Les phases cristallines  

 La forme de plus faible énergie d’une chaîne de PP isotactique est celle d’une hélice 

régulière enroulée à droite ou à gauche, comportant trois monomères par tour d’hélice [Natta 

1960]. Le polypropylène possède trois formes cristallines : la phase α de structure 

monoclinique, la phase β de structure pseudohexagonale, la phase γ de structure triclinique. 

 

  La phase α de structure monoclinique, est la forme la plus stable et la plus compacte 

densité : 0,936 g/cm3 à 23°C, donc prédominante dans le PP cristallisé à partir de l’état fondu  

[36]. La compacité élevée de la phase α provient de l’arrangement de ses chaînes  

 Les deux autres phases (β et γ ) sont dites métastables: elles sont susceptibles de se 

transformer, spontanée et irréversible, en la structure la plus stable (la phase α). 

 

 La phase β, de structure hexagonale, possède une densité de 0,92 g/cm3 à 23°C, sa 

maille s’organise par groupes de trois chaînes isomorphes, appelés triplets [37].  
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La forme β se forme de l’état fondu entre 110°C et 130 °C, à des teneurs finales ne dépassant 

généralement pas quelques pourcents [38]. Des teneurs plus élevées peuvent être obtenues 

sous certaines conditions : 

- Par addition d’agents de nucléation : wollastonite [39], quinacridone γ [40], carbonate 

de calcium traité en surface, 

- Par cisaillement en cours de solidification 

La phase γ possède une structure triclinique relativement proche de la phase β et ne peut être 

obtenue que sous certaines conditions [36]: 

- Faible poids moléculaire du PP, 

- Cristallisation sous très fortes pressions (p > 1000 bars). 

 Les plans cristallographiques associés aux phases cristallines peuvent être indexés sur 

un diffractogramme de rayon X (figure II-3). 

 
Figure II-3 : Diffractogrammes et schémas des différentes phases cristallines du PP 

isotactique  [41]  
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II-2-2 Morphologies cristallines de α et β 

 Au cours de la cristallisation du PP, il se forme une superstructure sphérolitique à 

symétrie sphérique (de diamètre 1 à 120 μm): les lamelles cristallines se développent à partir 

d’un centre de nucléation, en rayonnant sous forme de fibrilles dans toutes les directions. 

 Les lamelles (épaisseur caractéristique : 5 à 30 nm dans le PP) sont constituées de 

plusieurs régions de structure très différentes (Figure II-4). 

 Les zones cristallines (ou cristallites) du PP sont obtenues au cours du refroidissement 

par repliement multiple d’une même chaîne macromoléculaire en segments parallèles de 

longueurs voisines [42]. L’arrangement sous forme de  chaînes repliées résulte d’un 

compromis thermodynamique : l’augmentation de l’énergie libre due aux oscillations 

longitudinales et torsionnelles tend à être compensée par la propension du cristal à présenter 

une énergie libre de surface minimale. 

 Les zones interlamellaires ont une structure amorphe à laquelle participent : les 

extrémités de chaînes émergeant de la cristallite, les boucles formées par les chaînes 

appartenant en partie à une même cristallite, les chaînes reliant deux cristallites différentes . 

 Les zones interfaciales, situées entre la cristallite et la zone amorphe, leur structure 

dépend de la régularité de repliement des chaînes de la cristallite et de la longueur des boucles 

qui en émergent. Les lamelles ne sont pas nécessairement planes, mais peuvent avoir une 

topologie complexe : leur section (normale au rayon) peut décrire une hélice dont l’axe est ce 

rayon, donnant lieu à une forme vrillée de lamelle. 

 
Figure II-4: Schéma de la morphologie cristalline du PP à différentes échelles 

macromolécule (1Ǻ)- cristallite (100Ǻ) – lamelle (500Ǻ)- fibrille (1μm)- sphérolite (1mm) 
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 Les sphérolites de α et β possèdent des arrangement lamellaires nettement distincts. 

 

Dans les sphérolites de phase α, le centre de nucléation est ponctuel, les lamelles 

s’organisent d’abord selon une structure quadritique puis croissent radialement dans toutes les 

directions (figure II-5a). 

 
(a) Schéma d’un sphérolite α (b) Schéma du « cross-

hatching » 

(c) Schéma d’un sphérolite β 

Figure II-5: Croissance des sphérolites 

 

Cependant, lorsque α cristallise à basse   température, les lamelles qui croissent 

radialement à partir du germe de nucléation (lamelle radiale) sont complétés par des lamelles 

secondaires qui croisent tangentiellement entre lamelles primaires jusqu’à les relier entre elles 

(lamelles tangentielles). Ce phénomène appelé « cross-hatching » à pu être expliqué en 

invoquant, soit la croissance par épitaxie des lamelles tangentielles faisant un angle d’environ 

80°40’ avec les lamelles radiales [43], soit par la formation d’une très petite quantité de phase 

γ permettant d’accommoder les axes cristallographiques des deux cristallites [44] (figure II-

5b). 

 Dans les sphérolites de phase β, le centre de nucléation est un agrégat unidirectionnel 

de cristaux, sur lequel viennent se greffer d’autres lamelles. La superstructure se développe 

ensuite sous forme d’un germe divergent par branchement lamellaire à environ 20°, assuré par 

une forte densité de dislocations vis qui n’est pas observée dans le cas de sphérolites α [45] 

(figure II-5c). 

 Ainsi, aux températures ou se forme la phase β se forme habituellement (à forte 

surfusion) la phase α possède des lamelles tangentielles qui rendent la superstructure plus 

rigide par rapport à β. Ceci aura un effet déterminant sur les propriétés mécaniques, aussi bien 

sur l’élasticité que sur la plasticité, et donc la ténacité. 
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II-3 : Mobilité moléculaire dans les cristallites 

 La spectrométrie mécanique permet d’étudier les propriétés mécaniques dynamiques 

des matériaux. Ainsi la détermination du module dynamique (G’) et du coefficient 

d’amortissement (tanφ), en particulier en fonction de la température à une fréquence donnée 

(mesure isochrone), permet d’accéder à une caractérisation de la mobilité moléculaire au sein 

de la phase amorphe et de la phase cristalline. 

 

II-3-1 Identification des phénomènes de relaxation 

 Trois types de relaxation ont été identifiés dans les spectres de l’amortissement tanφ 

en fonction de la température à une fréquence de 1 Hz (Figure II-6).  

 
Figure II-6: Spectre de l’amortissement Tangente (φ)  et du module conservatif G’ du PP [46] 

 

-la relaxation β (T =220 K) est une relaxation secondaire se produisant à l’intérieur de la 

phase amorphe, liée à des mouvements localisés de taille réduite et à courte distance d’atomes 

ou de groupes d’atomes, 

 

- la relaxation α (T = 275 K), liée à la transition vitreuse, fait intervenir des mouvements 

coopératifs dans la phase amorphe, 
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- la relaxation α’ (T = 350 K) fait intervenir la diffusion de défauts cristallographiques dans la 

phase cristalline, plus précisément dans l’épaisseur des cristallites [47]. L’énergie 

d’activation, dépendant du traitement thermique, varie de 170 kJ/mol, et les entropies 

d’activation résultantes valent respectivement 270 J.mol-1.k-1 et 40 J.mol-1.k-1. Ces valeurs 

montrent que la relaxation α’ peut être coopérative, mais dans une moindre mesure que la 

relaxation α associée à la transition vitreuse (énergie d’activation de l’ordre de 400 kJ/mol et 

entropie d’activation supérieure à 1 KJ. mol-1.k-1). 

 

II-3-2 Paramètres influençant la température et l’intensité de α’en tanφ 

 Une augmentation de l’épaisseur ainsi que du taux de cristallinité conduit à un 

déplacement du pic α’ vers les hautes températures. Ainsi il a été avancé que la température 

de relaxation α’ est directement reliée à l’épaisseur des lamelles cristallines [48]. 

 Du fait de l’augmentation de cristallinité, la quantité de matière concernée par la 

relaxation α’ devient plus grande et l’intensité de cette dernière augmente alors légèrement. 

Toutefois, une augmentation de la cristallinité accroît le niveau de module conservatif G’ au-

dessus de la transition vitreuse, qui va dans le sens d’une réduction de l’amortissement tanφ = 

G’’/G’. 

 

II-4 : Cristallisation du PP non chargé 

 La cristallisation d’un polymère au refroidissement depuis l’état fondu se produit en 

deux étapes : la germination et la croissance. 

 La germination dans le PP pur est considérée comme homogène. En réalité, des corps 

étranges sont toujours présents dans le PP lors de sa mise en œuvre, ils ont pour effet de 

modifier considérablement les conditions de cristallisation. 

 

- II-4-1. Germination homogène des phases α et β 

 La théorie de la nucléation dans un semi-cristallin a fait l’objet de nombreuses 

publications depuis plusieurs décennies [37,49]. 

 L’ensemble des données bibliographiques concernant la formation des deux phases du 

PP semble pouvoir se résumer par le diagramme schématique Température-Temps-

cristallisation (figure II-7). 
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Figure II-7 Diagramme Température–temps-cristallisation du PP non chargé [50] 

 

 La forme α a été étudié par NATTA et COLL qui ont déterminé la structure ; ses 

paramètres de maille sont les suivants : 

      a = 6,65 A° 

      b = 20,96 A° 

      c = 6,50 A° 

      β = (a, c) = 99° 

 La nucléation de la phase α peut se produire à plus haute température que celle de la 

phase β. Si l’on pratique des cristallisations à températures décroissantes, la phase α est 

généralement formée en dessous de 140°C. En revanche, la formation de phase β ne sera 

observée qu’en dessous d’une température critique voisine de 130°C. 

 Par conséquent, si l’on refroidi le PP depuis l’état fondu, la phase α est d’abord 

nucléée et le refroidissement est suffisamment lent il se peut que l’échantillon cristallise 

entièrement en α avant même que soit atteint le domaine de température où la phase β peut 

être nucléée. Donc la formation de la phase β nécessite de traverser le nez de cristallisation de 

α, ce qui implique de refroidir le plus rapidement possible depuis l’état fondu jusqu’aux 

températures de nucléation de β : entre 105 et 130°C [36]. 
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 En dessous d’une température critique, il se produit une bifurcation de croissance. 

Lors du refroidissement depuis l’état fondu, lorsque la température de l’échantillon passe en 

dessous de 105°C, des germes de phase α sont formés à la surface des sphérolites β d’un 

échantillon partiellement cristallisé ; ces germes croissent alors sous forme de segments de 

sphérolites α et empêchent donc la formation de phase β [51]. 

 

II-4-2 Croissance des phases α et β 

 Les germes sont activés à une fréquence qui ne dépend que de la température. Une fois 

les germes activés, le cristal croît : la vitesse de croissance des sphérolites est alors constante à 

surfusion donnée. Ainsi, il a été observé que les sphérolites β possèdent une vitesse de 

croissance supérieure de 20% à 70% à celle des sphérolites α, ce qui s’explique par la plus 

faible énergie libre de surface latérale de β [38]. 

 Il a été suggéré que, dans le cas de la phase β, l’addition de segments de chaînes à la 

cristallite déjà existante se produit par accrochage de triples préformés, d’où une vitesse de 

croissance plus élevée [36]. Ainsi à faible surfusion (au dessus de 140°C), α possède une 

vitesse de croissance supérieure à β ; mais cette tendance s’inverse à plus basse température, 

en effet la vitesse de croissance de β augmente plus avec la surfusion que celle de α (figure II-

8). 

 

 

 

Figure II-7: Vitesse de croissance cristalline 
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II-5 : Cristallisation du PP en présence des charges minérales 

 La cristallisation d’un polymère depuis l’état fondu se produit en deux étapes : la 

germination et la croissance. Dans un PP pur, la germination homogène est sensée se 

produire. En réalité, en particulier dans la pratique de l’élaboration industrielle, des corps 

étrangers (acrylobutadiène styrène (ABS) éthylène propylène diène (EPDM), huiles, 

poussières charges minérales,…) sont toujours présents dans le PP lors de sa mise en œuvre, 

ils ont pour effet de modifier considérablement les conditions de cristallisation.  

 

II-5-1 Influence des charges minérales sur la nucléation hétérogène 

1- Energie d’interface 

L’incorporation de charges minérales permet à la nucléation dite hétérogène de se 

produire toujours pour des surfusions plus faibles (donc, à des températures de cristallisation 

plus élevées) que la nucléation homogène. 

 Ces charges réduisent l’énergie d’interface et permettent d’adsorber le polymère à leur 

surface : l’énergie libre s’opposant à la formation d’un germe critique est ainsi abaissée. 

 L’effet de la nucléation hétérogène est d’autant plus notable que la cristallisation est 

pratiquée à faible surfusion : aux plus basses températures la nucléation homogène redevient 

en effet prépondérante. 

 Toutefois, dans le cas par exemple du carbonate de calcium (CaCO3), ce dernier 

apparaît comme un nucléant faible : seul un faible pourcentage des particules introduites sont 

effectivement à l’origine d’un germe se développant en une structure sphérolitique : de l’ordre 

du pourcent [52]. 

De plus, la nucléation hétérogène assurée par des charges dépendra de l’interface 

totale qu’elle développe avec la matrice [53]. 

 

2- Modification des cinétiques de cristallisation 

 A une température de cristallisation isotherme donnée, l’introduction de charges 

permet d’augmenter la vitesse de nucléation, tout en conservant quasiment inchangée la 

vitesse de croissance sphérolitique. En d’autres termes, la courbe de la cinétique de nucléation  

est déplacée vers les plus hautes températures. 
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3- Mécanisme 

 Plusieurs mécanismes ont été proposés pour décrire la nucléation hétérogène du PP : 

l’épitaxie [54], l’immobilisation de segments de chaînes sur des irrégularités présentes à la 

surface de la charge (marches, entaille, dislocations, arêtes et coins) [55]. Ces mécanismes 

font intervenir la structure cristalline des charges, leur topologie de surface ainsi que leur 

dispersion. 

 

II-5-2 Influence des charges minérales sur la cristallinité 

 De très faibles teneurs en agent nucléant fort entraîneront une chute du diamètre 

sphérolitique, accompagnée d’une nette augmentation du taux de cristallinité [56]. En 

revanche, dans le cas d’un nucléant faible (pare exemple, le CaCO3), cette diminution de la 

taille de sphérolites sera faible et ne s’accompagnera que d’une très faible augmentation du 

niveau de cristallinité [57]. 

 Cette augmentation du taux de cristallinité est d’autant plus forte que la nucléation 

hétérogène est prépondérante par rapport à la nucléation homogène, donc dans le cas du PP 

lorsque la cristallisation a eu lieu à faible surfusion [58]. 

 

II-6 : Comportement mécanique du PP en présence de charges minérales 

 Le premier effet des charges minérales est d’agir comme toute inclusion dure 

introduite dans une matrice souple : accroître la rigidité du matériau composite et créer des 

concentrations de contraintes dans le PP situées à leur périphérique. Mais le principal facteur 

de la plasticité semble être le phénomène de décohésion à l’interface matrice / renfort. 

 

II-6-1 Elasticité 

1- Module des constituants 

 A température ambiante, le talc comme les fibres de verre (Elong(verre) = 73 GPa) 

possède un module élastique très supérieur à celui de la matrice de PP (E ∼ 0,65 GPa) pour   

Xc = 65%). L’application d’une simple loi des mélanges montre qu’une augmentation du taux 

de charges dans le PP entraîne nécessairement une augmentation du module d’élasticité, 

quelle que soit la taille des charges [59]. Le module varie quasi-linéairement avec la fraction 

de charges. 

Cependant, l’augmentation de module due aux charges est plus forte au-dessus de la 

transition vitreuse, qu’en dessous, car le rapport des modules E(cristal) / E(amorphe) est 

beaucoup plus élevé quand la phase amorphe est à l’état caoutchoutique. 
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 Pour des systèmes simples, le module élastique peut être prédit à partir du module et 

de la fraction volumique de chaque constituant en supposant parfait le contact entre eux et en 

appliquant la continuité des propriétés mécaniques [60]. 

 

2 Adhésion entre matrice et renfort (interface) 

* Elasticité en dynamique 

 Au –dessus de la relaxation associée à la transition vitreuse, l’introduction de charges 

rigides, à amortissement quasiment nul, tend à diminuer le niveau de tanφ du composite. Par 

ailleurs, la présence de charges augmente le module conservatif G’apparaissant au 

dénominateur de l’amortissement tanφ qui est donc abaissé, ce qui est d’autant plus net dans 

le domaine caoutchoutique. 

 Toutefois, pour un faible niveau d’adhésion polymère-renfort, un mécanisme 

amortissant qui tend au contraire à accroître le niveau de tanφ est constitué par la friction se 

développant à l’interface : le frottement est occasionné, lors du refroidissement final à 

l’élaboration, par les coefficients de dilatation distincts des deux constituants [61]. 

 

* Elasticité en statique 

Le premier effet d’une forte énergie de surface des charges est de favoriser 

l’agrégation des particules. L’agrégation diminue la fraction maximale d’empilement des 

charges, ce qui entraîne une augmentation du module élastique [62]. 

  L’agrégation sera notamment favorisée non seulement par l’absence d’un traitement 

diminuant l’énergie de surface, mais également par une faible taille de charges [63]. 

 

3- Couches superficielles (interphase) 

 L’augmentation du module du composite avec la surface spécifique des charges est 

généralement expliquée par la formation d’une couche interfaciale de polymère (interphase) 

au refroidissement depuis l’état fondu, se forme, à l’interface avec la particule, une couche 

dont les propriétés diffèrent de celles de la matrice loin des charges, du fait de l’adsorption de 

chaînes sur la surface du substrat. Les propriétés de cette interphase sont toutefois 

controversées. 
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 Certains auteurs, notamment sur la foi d’observations microstructurales, plaident pour 

la formation d’une interphase souple. L’adsorption des chaînes et la réduction de leur mobilité 

qui en découle modifient la cinétique de cristallisation et entraînent le développement de fines 

cristallites imparfaites : l’interphase serait alors moins rigide que la matrice pure [64]. En 

revanche, nombreux sont les auteurs attestant la formation d’une interphase rigide. 

L’adsorption des chaînes à la surface d’une charge entraînerait leur orientation parallèlement 

les unes aux autres, créant une zone de densité élevée, donc de module élevé [65]. La 

modélisation a tenté de rendre compte de cette interphase en évaluant son épaisseur et sa 

dépendance vis-à-vis de l’adhésion [66]. 

 

II-6-2 Plasticité 

Les propriétés mécaniques d’un polymère semi-cristallin sont couramment 

déterminées par un essai uniaxial, dont la courbe schématique est représentée ci-dessous. Ce 

type de comportement ne peut être décrit par la viscoélasticité linéaire, car les déformations 

peuvent être très importantes et inhomogènes. Cette courbe comporte 4 zones (Figure II-9) : 

 

Zone I : déformation viscoélastique homogène 

 Cette déformation ne dépasse pas quelques pourcents et est réversible dans un temps 

court à la température d’essai. 

Zone II : seuil de plasticité 

 Le passage par un maximum sur la courbe s’accompagne d’une déformation plastique 

qui n’est pas réversible à la température d’essai et se manifeste par l’apparition d’une 

striction. 

Zone III : adoucissement 

 La zone strictionnée cesse de diminuer de section, mais s’étend longitudinalement. 

Zone IV : consolidation 

 La force augmente en fonction de l’allongement jusqu’à rupture de l’éprouvette. 

 Les mécanismes élémentaires de la déformation du polymère pur sont le cisaillement 

et le craquelage. Ces mécanismes sont compétitifs, le processus dominant dépend des 

propriétés du polymère et des conditions de chargement [67]. 
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Figure II-.9: Courbe vraievraie εσ −  d’un semi-cristallin 

 

II-6-2-1 Compétition cisaillement / craquelage. 

La contrainte de traction peut être vue comme la superposition de deux composantes : 

une contrainte déviatrice du tenseur σd (tendant à changer la forme de l’échantillon, donc à 

déclencher la déformation plastique par cisaillement si σd > σd
crit) et une contrainte triaxiale du 

tenseur (tendant à dilater le volume de l’échantillon, donc à déclencher la déformation 

plastique par microcraquelage si σt > σt
crit). 

 

1 Cisaillement. 

A condition que la phase amorphe soit caoutchoutique, la déformation plastique se 

déclenche dans la phase amorphe séparant deux cristallites et peut suivre deux mécanismes : 

Le glissement interlamellaire et la séparation interlamellaire. 

 
Figure II-10: Cisaillement et séparation interlamellaires 
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* Déformation plastique initiale d’un sphérolite (glissement et séparation interlamellaire) 

 Dans une région donnée du sphérolite le déclenchement d’un mécanisme dépend de 

l’orientation des cristallites par rapport à la direction d’étirage. 

 La déformation commence au centre du sphérolite, par séparation interlamellaire, et se 

propage dans les régions équatoriales. Puis, dans les zones diagonales, les lamelles sont 

d’abord soumises à la fois au glissement interlamellaire et à la séparation interlamellaire, 

enfin se déclenche le glissement interlamellaire. 

 

* Déformation plastique ultérieure (glissement cristallographique) 

 Au début de la déformation plastique, se produisent des mécanismes de type 

cristallographique : glissements par mouvement de dislocations se produisent au début de la 

déformation et ont pour principal effet un basculement des chaînes à l’intérieur de la lamelle 

et leur orientation est de plus en plus prononcée dans la direction d’étirage. Aux fortes 

déformations, cette orientation facilite la rupture de la lamelle par fragmentation en blocs 

cristallins plus petits connectés dans la phase amorphe par des parties de macromolécules 

étirées. Au-delà, deux mécanismes de déformation ultime ont été proposés impliquant la 

formation d’une structure fibrillaire [68], soit la recristallisation en cristaux (orientés suivant 

la direction de traction) des chaînes qui préalablement sont complètement non repliées [66] 

(Figure II-11). 

 

a) Mise en traction 

 

b) Glissement et 

séparation interlaméllaire 

 

c) Basculement des 

chaînes 

 

d) Fragmentation des 

lamelles 

 

e) Fibrillation 

Figure II-11: Mécanisme de PETERLIN 
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2 Craquelage. 

* Initiation. 

 Les polymères semi-cristallins présentent localement de forts gradients d’énergie de 

cohésion, qui facilitent la nucléation de porosité et donc de micro-craquelure pour des niveaux 

de contrainte appliquée beaucoup plus faibles que pour les amorphes : la frontière 

intersphérolitique (la porosité apparaissant en fin de cristallisation) et la zone amorphe entre 

deux cristallites (la porosité apparaissant lors de la séparation interlamellaire). C’est 

essentiellement en ces sites que le craquelage sera initié [69]. 

 

* Propagation. 

 Dans le PP, les craquelures se propagent généralement dans le plan perpendiculaire à 

la direction d’étirage [70, 71], toutefois, des déviations locales pouvant atteindre 15°ont été 

observées. 

Les craquelures se propagent selon un cheminement trans-sphérolitique, 

indépendamment de la morphologie rencontrée, en particulier sans privilégier nécessairement 

un chemin radial [72]. La propagation le long des frontières sphérolitiques n’est pas observée 

qu’en présence de très gros sphérolites, de taille supérieure à 200μm [73]. 

La propagation instable d’une craquelure conduit à l’endommagement brutal du 

matériau. Le critère de stabilité de la propagation d’une craquelure est rempli quand la 

nucléation du craquelage en aval survient à un niveau de contrainte plus bas que la rupture des 

fibrilles en amont [73]. 

Dans ce cas, le microcraquelage multiple peut se développer, entraînant la relaxation 

des concentrations de contrainte donc particulièrement favorable pour la ténacité jusqu’à ce 

que les microcraquelures forment par concentration de déformation une macrocraquelure 

conduisant à l’endommagement. 

 

3 Influence de la température et de la vitesse d’essai. 

Généralement, le craquelage est favorisé à froid (ou à vitesse de déformation élevée), 

alors que le cisaillement est favorisé à chaud (ou à vitesse de déformation faible) : les deux 

processus sont thermiquement activés, mais le craquelage possède une énergie d’activation 

plus élevée que le cisaillement (337 KJ/mol contre 193 KJ/mol pour le PP), il semble que le 

critère déterminant le mécanisme de déformation prépondérant (cisaillement ou craquelage) 

dans les conditions de l’essai soit la capacité du matériau à nucléer des porosités, qui sont à 

l’origine du microcraquelage [74].  
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Dans le cas du PP, la limite entre les deux domaines où chacun des mécanismes est 

prépondérant peut être tracée dans un diagramme normalisé σy/T en fonction de ln (ε) [70] 

(Figure II-12). 

 
Figure II-12: Diagramme )(ln/ εσ Ty  d’un PP 

 

 

 
Figure II-13: Influence de la chaleur de fusion sur le seuil de 

plasticité 
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II-6-3 Influence des paramètres cristallins 

II-6-3-1 Influence du niveau de cristallinité 

Une augmentation du taux de cristallinité entraîne une augmentation du seuil de 

plasticité, la dépendance ayant été décrite comme linéaire [39] (figure II-13). 

Cette tendance, observée dans un PP chargé par CaCO3 ou talc, est la résultante de deux effets 

opposés du niveau de cristallinité. 

D’une part, le glissement d’une chaîne parallèlement à ses voisines requiert de rompre 

plus de liaison de Van der Waals dans le cas d’une cristallite épaisse: une augmentation de Lc 

entraîne donc une augmentation de la contrainte seuil [75]. 

D’autre part une augmentation de l’épaisseur des lamelles cristallines s’accompagne 

souvent d’une diminution de la densité de molécules reliant l’amorphe aux cristallites (donc 

assurant la transmission de la contrainte). 

 

II-6-3-2. Influence de la fraction de charges 

L’introduction des charges de renfort dans la matrice crée un système hétérogène. 

Sous l’effet d’un chargement extérieur, ces hétérogénéités entraînent des concentrations de 

contraintes, dont l’intensité dépend : de la géométrie des inclusions, des propriétés relatives 

(notamment thermiques) des deux composants, de l’adhésion interfaciale. 

La contrainte seuil décroît généralement lorsque l’on augmente la fraction de charges. 

Deux mécanismes expliquent cette tendance : d’une part les concentrations de contraintes se 

produisant à la périphérique d’une charge isolée ou entre charges voisines, d’autre part la 

réduction de section efficace en raison du déchaussement des charges. 

 Par ailleurs, une diminution de la taille des charges, qui a été interprétée par 

l’agrégation des particules ou par l’existence d’une interphase plus rigide que la matrice pure 

(notamment lorsque l’adhésion polymère –charge est forte) et dont les propriétés ont été 

évaluées par modélisation [76]. 

 

 De même, si on diminue la distance moyenne entre particules, les champs de 

contraintes atteint dans le polymère situé entre deux particules proches s’accroît (en revanche, 

la concentration de contrainte enregistrée à l’interface charge / polymère est diminuée) [77]. 
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II-6-4 Influence des paramètres particulaires 

 Dans le cas d’une adhésion de la matrice à des charges rigides, une part significative 

du chargement est supportée par ces dernières et la contrainte seuil peut augmenter lorsque 

l’on augmente la fraction de charges [78] (figure II-14). 

 En réalité, le niveau d’adhésion évolue avec la taille des charges et avec un traitement 

de surface. 

 D’une part, la diminution de l’énergie de surface des charges améliore la dispersion : 

ainsi le traitement de surface fait baisser la contrainte seuil [79] (figure II-15). 

 D’autre part, une diminution de l’adhésion facilite la décohésion, qui a également pour 

effet d’abaisser la contrainte seuil [76]. 

 

Figure II-14: Influence du diamètre de CaCO3 

sur le seuil de plasticité d’un PP chargé 

Figure II-15: Influence du traitement de surface 

sur le seuil de plasticité d’un PP chargé 
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Chapitre III 

Matériaux, 

Méthodes et techniques de caractérisation 
 

Nous présentons dans ce chapitre les différents types des matériaux qui ont été étudié 

ainsi que l’ensemble des techniques et méthodes de caractérisation structurale et 

macroscopique à savoir, la DSC, MEB, WAXS, Vidéotraction…, et la méthode de 

Wilchinsky qui a été utilisé pour quantifier l’orientation des charges et des lamelles 

cristallines dans le cas des composites polypropylène/micro talc. 

 

III-1 Matériaux 

III-1-1 Polyamide 66 (PA66) 

III-1-1-1 : Matrice 

La première partie d’étude porte sur le polyamide 66 qui est issu de la 

polycondensation (élimination d'eau) de l'acide adiabatique. 

La formule chimique générale des polyamides (PA) est la suivante: 

 

[CO-(CH2)p-CO-NH-(CH2)q-NH]n

Pour le polyamide 66:  

(PA66): p=4 et q=6 

III-1-1-2 Charges: 

 Ce sont des poudres ultra fines d'origine naturelle (carbonates, talc, mica, bentonites) 

dont la forme est moins sphérique. 

 D'autres sont synthétiques (poudre de silice, fibres courtes de verre et de carbone). La 

taille et la régularité de forme des charges sont assurées par la préparation industrielle. 

Les charges reçoivent des traitements de surface qui ont deux objectifs: 

1- la facilité de la mise en œuvre, c'est-à-dire la possibilité de les disperser et de les 

manipuler. 

2- La modification physico-chimique de la surface pour assurer une cohésion de 

l'interface entre la charge et le polymère, cela pour que les efforts se transmettent bien entre la 

matrice polymère et la charge. 

 Le rôle des charges est multiples, il peut s'agir de remplir à moindre frais un volume, si 

les charges sont beaucoup moins chères que le polymère, mais aussi de modifier le module, la 
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dureté, la résistance à l'usure; tous ces objets seront visés par l'addition des charges de 

carbonate de calcium, à des différents taux au polyamide 66 (PA66). 

Les charges utilisées comme renfort sont des particules de carbonate de calcium traitées de 

deux manières; à l'acide stéarique et à l'acide aminé. 

 

III-1-2 : Polypropylène isotactique (iPP) 

III-1-2-1 : Matrice 

La deuxième partie d'étude s’intéresse au polypropylène isotactique (iPP) fourni par 

Multibase (Dow corning company) ; de masse molaire en poids Mw=380 000 et d’indice de 

polymolécularité IP≈12. 

 

CH2    CH

CH3

n

 
Figure III-1: Formule chimique du polypropylène  

 

 
Figure III-2: Conformation hélicoïdale de la chaîne isotactique. 

 

 

III-1-2-2 : Charges 

Les charges étudiées (paramètres géométriques : Tableau III-1) sont des plaquettes de 

Talc ( ) de taille micronique. Le taux de charge varie de 03% à 30% de μ-

talc en masse. A des fins comparatives le polypropylène pur, 03% talc et 20% talc industriel 

(de taille plus importante) ont été également étudiés. 

21043 )OH(OSiMg
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 μ-Talc Talc industriel 

Facteur de forme 5.5 1.3 

Surface spécifique (m2/g) 17 6.2 

 

Tableau III-1 : caractéristiques géométriques des charges 

 

III-2: Techniques expérimentales 

III-2-1: Analyse microstructurale 

III-2-1-1: Analyse thermogravimétrique (ATG) 

 Principe 

La plupart des phénomènes physiques, chimique ou physico-chimique se caractérisent 

par des variations de masse des échantillons réactifs lorsque ces échantillons sont soumis à 

des  conditions d’environnement diverses, tel que, par exemple, un changement de la 

température. 

La thermogravimétrie est donc basée sur une pesée de la masse de l’échantillon. La 

thermobalance permet de porter un solide à des températures déterminées, en enregistrant les 

variations de masse en fonction du temps. On dispose de trois variables, la masse m, le temps 

t et la température T. Habituellement, on trace des courbes soit à température constante, soit 

en faisant varier la température linéairement en fonction du temps (ce qui est le cas ici). 

 

 Intérêt de la technique 

Elle doit permettre de déterminer avec précision les taux de charge contenus dans les 

échantillons, ces derniers étant nécessaires pour calculer les taux de cristallinité en DSC. En 

effet, ce sont les seuls composants qui restent après passage à haute température. 

Les essais de dégradation thermique sont effectués sur un appareil NETZSCH TG 

209 F3 (Figure III-3) dans la gamme de température 25°C – 600°C à une vitesse de 10°C/min 

sous atmosphère d’azote (débit du gaz de purge : 20 ml/min) sur les différents échantillons. 

La température de dégradation thermique (TD) est déterminée à partir du minimum de la 

dérivée première de la courbe  )(Tfm =
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Figure III-3: Appareil NETZSCH TG 209 F3 

 

III-2-1-2: Calorimétrie différentielle a balayage (DSC) 

La DSC  est une technique utilisée pour étudier les transitions des polymères 

(transition vitreuse, cristallisation et fusion) lorsque ces derniers sont chauffés ou refroidis 

depuis l’état fondu. 

La mesure de la capacité calorifique massique à pression constante Cp en fonction de 

la température caractérise les transformations de phase affectant l’échantillon, en particulier la 

fusion des parties cristallines d’un polymère semi-cristallin [80] (ou leur cristallisation au 

refroidissement depuis l’état fondu) ; la fonction Cp(T) présente alors un pic lié à l’enthalpie 

échangée au cours de la transformation et permettant de déterminer des grandeurs 

caractéristiques de la microstructure : le taux de cristallinité et l’épaisseur des lamelles 

cristallines. 

Le taux de cristallinité (Xc) est calculé en faisant le rapport de  l’enthalpie de fusion 

du matériau étudié sur l’enthalpie de fusion  d’un échantillon purement cristallin. 0
fHΔ

Le taux de cristallinité est calculé par la formule suivante : 

0
f

f
c H

H
X

Δ

Δ
=           III-1 

Où  est l’enthalpie de fusion spécifique du polymère considéré,  enthalpie 

de fusion du polymère 100% cristallin à la température d’équilibre thermodynamique. 

fHΔ 0
fHΔ
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 Pour le PA66, cette valeur est prise égale à 197 J/g [81] et pour le PP 207 J/g [82]. 

Lorsque le polymère est chargé, son enthalpie de fusion doit être corrigée par un facteur
φ−1

1 , 

où φ  est le taux massique de la charge. 

 

1. Principe de la mesure de DSC :  

Les changements de l’état physique d’un matériau telle qu’une fusion ou une 

transformation structurale s’accompagnent de variations d’enthalpie, induisant soit un 

dégagement soit une absorption de chaleur. La calorimétrie différentielle à balayage est 

conçue pour déterminer ces variations en mesurant le flux de chaleur différentiel nécessaire 

pour maintenir l’échantillon et une référence inerte  à la même température. Dans les systèmes 

d’analyseur enthalpique différentiel dit DSC (Differentiel Scanning Calorimetry), 

l’échantillon (E) et la référence (R) (Figure III-4), sont pourvus d’éléments chauffants 

spécifiques. Il est alors possible d’utiliser le principe de « compensation de puissance ».  

 
Figure III-4: Tête de mesure d’un appareil de DSC 

 

Le système est divisé en deux boucles de contrôle (figure II-5). La première sert au 

contrôle de la température. De ce fait, la température de l’échantillon et de la référence peut 

augmenter à une vitesse prédéterminée et enregistrée. La deuxième boucle permet, lorsqu’une 

différence de température se produit entre l’échantillon et la référence, d’ajuster la puissance 

d’entrée de manière à réduire cette différence. Un signal proportionnel à la différence de 

chaleur fournie à l’échantillon et à la référence, dH/dT (Cp), est enregistré en fonction de la 

température moyenne de l’ensemble. 
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Figure III-5: Représentation schématique des boucles de contrôle du DSC 

 

Dans cet appareil, les têtes de mesure (référence et échantillon) sont en platine et 

présentent une très faible masse thermique , par ailleurs, les coupelles utilisées sont soit en 

aluminium (T<600°C), soit en cuivre (T>600°C), permettent de réduire au minimum les 

résistances thermiques, ce qui permet au système d’avoir une réponse très rapide. Par 

conséquent, l’hypothèse selon laquelle l’échantillon et la référence sont à la même 

température est valable. La plage d’utilisation en température s’étend de -175°C à 725°C. 

 

Les mesures sont faites à pression constante et les variations de la capacité calorifique 

sont enregistrées en fonction de la température. Les schémas prsésents expliquent le principe 

de fonctionnement de cet appareil. Dans les deux fours, présentés sur la figure III-4, sont 

mises deux capsules : une capsule vide prise comme référence et une contenant l’échantillon. 

Ces capsules sont chauffées à la même vitesse et sont maintenues, à la même température. 

 

2. Echantillons : 

 Tous les essais, concernant le polypropylène, ont été réalisés avec une DSC7 de 

Perkin-Elmer sur des échantillons de masse moyenne de 10 mg et pour une vitesse de 

balayage comprise entre 0.2 °C/min et 20°C/min de 25°C à 200°C (voir protocole de mesure 

sur la figure III-7). En ce qui concerne le polyamide (PA66) Tous les essais ont été réalisés 

sur la même machine sur des échantillons de masse comprise entre 10 et 20 mg et pour une 

vitesse de balayage égale à 10°C/min. Un premier passage de chauffe suivi d’un 

refroidissement ont été effectué entre 30 et 280°C. 

Le calorimètre a été calibré en se basant sur les températures et chaleur de fusion de 

l’indium ultra pur. 
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Figure III-6: DSC7 de Perkin-Elmer 

 

3. Protocole de mesure pour le PP: 
 

)( CT °  

200  

140  

80  

Temps  

  

 : Montée en température de 25 à 200°C à 10°C/min 

 : Descente en température à 10°C/min 

 : Descente en température avec V=20 ; 5 et 0.2 °C/min
Maintien 

 
Figure III-7: Schémas des différents protocoles de mesure 

 

Exemple de protocole de mesure (cas des composites iPP+talc)  : 

- une stabilisation de la température pendant 1 minute à 25°C, 

- une montée en température, jusqu’à 200°C à 10°C/min, donne accès au comportement 

thermique des échantillons après leur mise en forme (  : température de fusion, 

 : enthalpie de fusion) 

fT

fHΔ

- une stabilisation, à 200°C pendant une minute, efface l’histoire thermique du matériau, 

- une descente en température, de 200°C à 25°C à 10°C/min, permet la cristallisation 

des différents échantillons dans les mêmes conditions (  : température de 

cristallisation), 

cT

- une stabilisation de la température pendant 1 minute à 25°C, 
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- une remontée en température de 25°C à 200°C à 10°C/min, donne le comportement 

thermique des échantillons ayant subi les mêmes conditions de refroidissement. 

- une stabilisation, à 200°C pendant une minute. 

 

L’épaisseur moyenne des cristallites (Lc) est déterminée d’après la position en 

température du pic de fusion (théorie de GIBBS-THOMSON) : 

 

⎥
⎥
⎦

⎤

⎢
⎢
⎣

⎡

Δ
−=

cf

e
ff LH

TT
.

2
1.0 σ

        III-2 

Avec :  

fT  :  Température de fusion des lamelles d’épaisseur Lc 

0
fT  :  Température de fusion d’un cristal infini 

eσ  :  Énergie libre de surface par unité de surface d’un plan de base 

fHΔ  :  Enthalpie de fusion par unité de volume. 

 

Figure III-8: Thermogramme typique d’un polymère semi-cristallin 

La figure III-8 présente un thermogramme typique de polymère faisant apparaître le 

point de transition vitreuse, un pic exothermique correspondant à la recristallisation, un pic 

endothermique pour la fusion, et un dernier pic exothermique pour la dégradation du 

polymère. 
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III-2-1-3: Microscopie électronique à balayage « MEB » 

III-2-1-3-1 Intérêt des observations : 

Elles doivent permettre de connaître la répartition et la taille des charges introduites 

dans les échantillons. 

 La cryofracture consiste à rompre un échantillon rendu fragile par refroidissement 

(immersion dans l'azote liquide). Si on considère un système hétérophasé formé de deux 

éléments A et B, la ligne de rupture passe préférentiellement par les zones fragiles que 

constituent les interfaces entre ces deux éléments (figure III-9) on a alors un contraste entre 

les deux éléments A et B dû au relief de la surface. 

 
Figure III-9: Fracture d’un système hétérophasé 

 

III-2-1-3-2 Principe de MEB  

Chaque point sur la surface de l’objet est traduit par un point image de la façon 

suivante :  

* le canon produit des électrons primaires qui sont mis en forme pour constituer un faisceau 

aligné par les premières bobines a.  

* les électrons primaires passent à travers les lentilles «condenseurs » L1 et L2 qui vont 

permettre de régler l’illumination  

* ils passent ensuite dans un diaphragme qui limite l’ouverture angulaire du faisceau  

* ces électrons passent dans 2 bobines b1 et b2, qui assurent la double déflexion afin de 

permettre le balayage dans les directions X et Y.  

* avant de frapper l’objet étudié les électrons primaires doivent passer dans l’objectif qui est 

une pièce essentielle pour la qualité d’image  

* l’inclinaison du faisceau par rapport à l’objet et sa localisation sont rendues possible grâce à 

une porte objet mobile dans les trois directions  
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* les électrons, après leur interaction avec l’objet, sont détectés par deux types de détecteur : 

BEI (Backscattered Electron Imaging) pour les électrons rétrodiffusés et SEI (Secondary 

Electron Imaging) pour les électrons secondaires  

* la vitesse de synchronisation du faisceau est déterminée à partir du temps de réponse du 

détecteur choisi. Notons que les échantillons des polymères sont souvent métallisés afin de les 

rendre conducteurs avant d’être mis dans le microscope sous vide. Un schéma de principe du 

MEB est présenté par la figure suivante : 

 

 
Figure III-10: Schéma de principe d’un microscope électronique à balayage  

(JEOL JSM-840A) 

 

III-2-1-3-3 Appareillage 

Les observations ont été effectuées en utilisant un appareil JEOL 840 A LGS en 

mode topographique sur des surfaces métallisées. La tension d’accélération des électrons la 

plus adéquate s’est révélée être 20 kV. 
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III-2-1-4: Techniques utilisant les rayons X 

III-2-1-4-1 Diffraction des rayons X aux grands angles (WAXS) 

La technique de diffraction des rayons X aux grands angles (WAXS) est utilisée afin de 

caractériser les différentes parties cristallines présentes dans les polymères étudiés. La 

diffraction se produit lorsque la condition de Bragg sur l’angle d’incidence θ du faisceau de 

rayons X est vérifiée : 

λθ ndhkl =sin2          III-3 

Avec λ la longueur d’onde du faisceau monochromatique (1.54 Å), n le nombre d’ordre et dhkl 

l’espacement des plans réticulaires appartenant à une même famille. 

Si on étudie la répartition  angulaire du signal réfléchi, on obtient une série de maxima 

d’intensité correspondant aux différentes familles de plans cristallins des constituants du 

système. De la position des pics, peut être déduite la nature de la phase cristalline du 

polymère semi-cristallin étudié. 

Un spectre de diffraction X consiste en la superposition d’un halo dû à la phase 

amorphe et de pics correspondants aux plans cristallins (hkl) (figure III-11) 

 
Figure III-11 : Diffractogrammes et schémas des différentes phases cristallines du PP 

isotactique  [41]  
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III-2-1-4-2. Taux de cristallinité  

L’aire du pic de diffraction est directement reliée à la quantité de la phase cristalline et 

la somme des aires des pics de diffraction donne la quantité de la phase cristalline. La 

cristallinité d’un matériau peut donc être calculée à partir de la courbe de la diffraction de 

rayons X par : 

dqqIq

dqqIq
X

c

c

)(

)(

0

2

0

2

∫

∫
∞

∞

=          III-4 

Avec : q est le vecteur d’onde  

I(q) ( I est l’intensité totale diffusée et  Ic(q) est l’intensité diffusée par la phase cristalline  

Expérimentalement, la cristallinité peut être calculée en utilisant l’équation suivante :  

ca

c
c II

IX
+

=           III-5 

Avec : 

Ic est la surface des pics cristallins (hachurée dans la figure III-12)  

Ia est la surface des parties amorphes. La figure III-12 explique comment ces deux surfaces 

sont définies. 

 
Figure III-12 : Définitions des aires Ic et Ia

 

Taille de cristal: 

Nous pouvons estimer la taille d’un cristal à partir de la largeur à mi hauteur d’un pic 

cristallin : 
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θθ
λ

cos2
9.0

Δ
=L           III-6 

Où : 

λ : Longueur d’onde (0.1541nm pour la raie Kα du Cuivre) 

θΔ  : Largeur à mi-hauteur du pic de diffraction 

θ : Angle du pic de diffraction.  

En toute rigueur, il faut pour déterminer L, tenir compte de la position dans le cristal 

des plans cristallographiques donnant lieu au pic de diffraction. 

Il faut également avoir conscience que l’élargissement d’un pic peut résulter de la 

présence de défauts à l’intérieur du cristal 

 

Les mesures, pour les deux matériaux (polyamide et le polypropylène), de WAXS ont été 

effectuées en transmission sur un diffractomètre à anode de cuivre sous 40 kV et 28 mA. 

 

III-2-2: Méthodes exploitants les rayons X 

Les techniques de diffusion et de diffraction des rayons X (SAXS) et (WAXS) sont 

utilisées dans le but de caractériser la microstructure des polymères chargés. Elles donnent 

des informations sur : 

1- les paramètres morphologiques de la matrice : nature des phases en présence, 

périodicité et taux de cristallinité, 

2- la texture de la matrice : orientation relative des cristallites et des charges renforçantes. 

 

- On définit le vecteur d’onde (q) par la relation suivante :  

)sin(..4 θ
λ
π

=q            III-9 

avec  
⎩
⎨
⎧

ondedlongueur
ndiffractiodiffusiondeangle

':
/:

λ
θ

 

- Dans la configuration diffraction des rayons X, les vecteurs d’ondes balayés varient de 

[0 à 6 nm-1], obtenus pour un domaine angulaire 2θ allant de [0.8° à 30°]. 

- Les spectres de diffusions aux petits angles on été acquis sur une fenêtre 

expérimentale de [q = 0.1 à 1.2 nm-1]. 
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Pour pouvoir effectuer une exploitation quantitative, ces derniers sont corrigés de la 

réponse du détecteur sans faisceau (bruit de fond), ainsi que de la diffusion de l’air et des 

fenêtres (faisceau sans échantillon : fond continu). Le signal collecté par le détecteur donne 

une image 2D ( )φθ ,2  de l’intensité diffusée ou diffractée. 

Deux exploitations classiques, réalisées avec le logiciel FIT2D, développé par l’ESRF 

[European Syunchrotron Radiation Facility ou Installation Européenne de Rayonnement 

Synchrotron], sont faites à partir des clichés de diffusion/diffraction : 

1- L’intégration radiale de l’intensité permet de remonter aux distances interfeuillets, et à 

la périodicité des empilements des lamelles cristallines et des lamelles amorphes (Lp). Ces 

dernières sont calculées en utilisant la loi de Bragg, 
*

.2
q

q π
=  où q* représente la valeur du 

vecteur d’onde au maximum d’intensité diffractée dans une représentation de Lorentz : 

. )().( 2 qfqqI =

 
Figure III-14: Exemple d'exploitation radiale de l'intensité à φ=0° et φ=90° [34] 

 

 
Figure III-15: Exemple d’exploitation azimutale de l’intensité à q1 et q2 [34]. 
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2- L’intégration azimutale de l’intensité permet d’étudier l’orientation des lamelles 

cristallines et des charges. Pour cela, trois orientations différentes source - échantillons ont 

été choisies. 

 

 

 

 

 

 

 

(a) : Observation dans le plan YZ (suivant l'épaisseur) 

 

 

 

 

 

 

 

 

X

Z

Y

RX

RX

Z

X

Y

(a) : Observation dans le plan XZ 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

(c) : Observation dans le plan XY 

 

Figure III-16 : Illustrations des différentes configurations orientations relative source 

échantillon utilisées pour les essais de WAXS. 

 

Z

X

Y

RX
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Une manière de quantifier l’orientation des lamelles cristallines et des particules de 

charges, est de tracer un diagramme ternaire appelé diagramme de WILCHINSKY [83]. 

En résumé, il s’agit de représenter dans le diagramme ternaire, les cosinus carré de l’angle 

entre la normale du plan de l’élément diffusant et une direction (X, Y, ou Z). Ces cosinus 

carrés, ,  et , sont obtenus à l’aide de deux spectres de diffusion, 

projection selon YZ et YX. Une troisième projection, selon le plan XZ, permet de valider les 

résultats. 

)(cos2
xφ )(cos2

zφ )(cos2
yφ

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 X  

Z  

yxφ  

yzφ

yφ  

xφ  

zφ

Y

yxq

q

yzqzq  

xq  

yq  

(a) : Projection dans le plan YZ 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

(b) : Projection dans le plan YX 

Figure III-17: Orientation du vecteur d’onde 

yzφ  

yxφ  

yφ  

zφ  

xφ  

Z  

Y  

X 

yzq  

q

yxq  xq  

zq  

yq  
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- L’intégration azimutale de l’intensité ; à q*, permet de calculer les cosinus carrés 

directeurs des angles , et . )(cos2
yzφ )(cos2

yxφ

∫

∫
= π

π

φφ

φφφ
φ 2

0

2

0

2

2

)(

)(cos)(
)(cos

ijij

ijijij

ij

dI

dI
      III-9 

* )cos(. yzyzx qq φ=        III-10 

* )sin(. yzyzz qq φ=        III-11 

* )cos(. yxyxy qq φ=        III-12 

* )sin(. yxyxx qq φ=        III-13 

* 222

22
2

2
)(cos

zxy

yy
y qqq

q
q
q

++
==φ        III-14 

* 222

22
2

2
)(cos

zxy

xx
x qqq

q
q
q

++
==φ        III-15 

* 222

22
2

2
)(cos

zxy

zz
z qqq

q
q
q

++
==φ        II-16 

 

En suite, les équations suivantes sont utilisées pour calculer xφ , yφ  et zφ  à partir 

des angles yzφ  et yxφ . 

22

2
2

)]([)]([1
)]([

)(cos
yzyx

yx
x tgtg

tg
φφ

φ
φ

++
=        III-17 

22
2

)]([)]([1
1)(cos

yzyx
y tgtg φφ

φ
++

=       III-18 

22

2
2

)]([)]([1
)]([

)(cos
yzyx

yz
z tgtg

tg
φφ

φ
φ

++
=        III-19 

 

Les valeurs des  obtenues par les équations (III-17), (III-18) et (III-19) sont 

ensuite reportées dans le diagramme ternaire d’orientation. 

)(cos2
iφ

D’une façon très simple, les formulations qui auront la normale aux entités diffusantes 

orientée aléatoirement dans la matrice (cas isotrope) seront localisées à l’intersection des trois 

bissectrices. 

 62



Chapitre III                                                                                               Matériaux et techniques de caractérisation 

De même, dans un autre cas extrême, où la normale des entités diffusantes est orientée 

parallèlement à une direction, on se localisera proche du sommet correspondant (cas orienté). 
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X :cos2(φx)=1

Y :cos2(φy)=1 Z :cos2(φz)=1 

 
Figure III-18: Exemple de construction de diagramme de Wilchinsky :  

(a) Cas isotrope, (b) Cas orienté 
 

METHODE DE TRAVAIL : 

I : Pour les trois directions on trace. )( ijfI φ=  

 

1- RX suivant la direction X. )(1 yzfI φ=  

2- RX suivant la direction Y. )(2 xzfI φ=  

3- RX suivant la direction Z. )(3 xyfI φ=  

 

II : On calcule. 

1- 

∫

∫
= π

π

φ

φφ
φ 2

0
1

2

0

2
1

2

)(cos
)(cos

yz

yzyz

yz

dI

dI
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2- 

∫

∫
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π

φ

φφ
φ 2

0
2

2

0

2
2

2

)(cos
)(cos

xz

xzxz

xz

dI

dI
 

3- 

∫

∫
= π

π

φ

φφ
φ 2

0
3

2

0

2
3

2

)(cos
)(cos

xy

xyxy

xy

dI

dI
 

III : une fois les )(cos2
ijφ  connues, on calcule: 
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IV : Sur le triangle de Wilchinsky, on place les points correspondants 

 

III-2-3: Caractérisation mécanique 

III-2-3-1: Videotraction (traction) 

1 Intérêt 

L’essai de traction vise à connaître la contrainte dans un matériau en fonction de la 

déformation qu’il subit. On accède également par conséquent à la limite élastique, au module 

d’Young et à la résistance mécanique du matériau. 

Un désavantage de la plupart des essais de traction réside dans le fait que 

l’extensomètre mesure les contraintes et les déformations globales et non locales. On ne peut 

pas obtenir ainsi les contraintes et déformations vraies caractéristiques du matériau. La 

vidéotraction nous permis de mesurer les contraintes et les déformations vraies à vitesse de 

déformation constante. La vitesse de déformation constante est indispensable pour déterminer 

une loi de comportement du matériau, car dans un essai classique la vitesse change lors de la 

striction puis lors de la propagation. Pour imposer cette vitesse de déformation vraie 

constante, il faut avoir une boucle de régulation qui modifier en temps réel la vitesse de 

traverse. 
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2- Présentation du système 

Le système vidéotraction que nous avons utilisé a été inventé à l’école des mines de 

Nancy au laboratoire de physique de solide par l’équipe du Professeur G’SELL. Le système 

repose sur la mesure précise de la déformation et de la contrainte vraies d’une éprouvette au 

cours de la déformation et cette mesure de déformation ne se fait que dans un volume 

élémentaire représentatif. 

 
Figure III-19 : Schéma du dispositif  « Vidéo-traction » 

 

Ce type de mesure est rendu possible, par exemple, par un système de vidéotraction 

permettant, par un dispositif vidéo relié à un micro-ordinateur doté d’un système d’analyse 

d’image, de piloter un essai de traction (ou de compression) à vitesse de déformation locale 

constante. Ce pilotage est réalisé grâce à un ordinateur interfacé à la machine d’essai qui peut 

commander le vérin avec une vitesse de déformation constante. Pour cela, il détermine la 

déformation du matériau en temps réel à l’aide de l’image fourni par la caméra vidéo.  

On enregistre au cours de l’essai les allongements locaux à partir des marques 

imprimées sur la surface de l’éprouvette avant l’essai. Comme l’indique G’SELL et ses 

collaborateurs [84]. 

 

3- Notion de volume élémentaire 

Pour chaque matériau et chaque type d‘essai, il faut définir l’échelle à laquelle la loi de 

comportement est pertinente pour décrire les propriétés recherchées.  
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On détermine ainsi un Volume Elémentaire Représentatif (V.E.R.) dans lequel on 

suppose que les champs des contraintes et des déformations peuvent être assimilés à des 

champs moyens homogènes. 

Si l’on considère les hétérogénéités d’ordre microstructurale (lamelles, sphérolite, 

charges…), on comprend bien que le V.E.R. doive être assez grand pour inclure un grand 

nombre de ces entités. Si ce n’était pas le cas, la loi de comportement trouvée serait 

caractéristique de la lamelle, ou du sphérolite individuel et non pas du matériau considéré 

dans son ensemble. D’un autre coté, si l’on considère les hétérogénéités d’ordre 

comportemental (notamment la striction), il faut que le V.E.R. soit petit par rapport à sa 

dimension caractéristique afin que la loi de comportement représente bien le comportement 

intrinsèque du matériau et non pas une moyenne des contraintes et des déformations dans la 

striction et en dehors de la striction. 

 

4- Mesure de la déformation et de la contrainte 

L’objectif étant de connaître le comportement réel du matériau et non de la structure 

d’essai qu’est l’éprouvette. Il faut procéder à un traitement des données expérimentales pour 

aboutir à des courbes « contraintes-déformations » appelées courbes rationnelles ou vraies. 

Les courbes vraies sont obtenues à partir des deux grandeurs suivantes : 

- la contrainte rationnelle ou vraie définie au sens de Cauchy comme étant la force 

rapportée à la section réelle de l’éprouvette en cours d’essai. 

)(tS
F

v =σ          III-20 

* la section au temps t est reliée à sa valeur à l’instant initial : 
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)( 000

t
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t
S

tS
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l
       III-21 

 

* la contrainte vraie prend en compte la diminution de la section des éprouvettes qui est 

importante dans le cas des polymères, compte tenu des grandes déformations observées. 

- la déformation rationnelle ou vraie est définie à partir de l’allongement de l’élément de 

matière de longueur initiale  par la relation : 0l

)1ln(ln
000

ed
+=⎟⎟

⎠

⎞
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Les contraintes vraie et nominale d’une part, ou les déformations vraie et nominale 

d’autre part, sont très voisines aux faibles déformations notamment en élasticité. Par contre 

elles diffèrent largement en grandes déformations. 

De plus, il est possible, à partir des grandeurs mesurées de calculer la déformation 

volumique du matériau dans la zone étudiée, ce qui renseigne sur son endommagement au 

cours de l’essai (formation de craquelures). Cette déformation est donnée par l’équation 

suivante : ⎟⎟
⎠

⎞
⎜⎜
⎝

⎛
=

0

ln
V
V

vε  avec V0 et V les volumes initiaux et en cours d’essai de la zone 

étudiée. 

Le tableau suivant résume les principales grandeurs caractéristiques d’un essai de 

traction  

Grandeurs Symbole utilisé 

Contraintes : 

 

♦ Contrainte nominale (force rapportée à la section initiale S0. 

 

♦ Contrainte vraie ( nv σσ >  rapportée à la section instantanée S(t)). 

 

 

♦ Relations entre vσ  et nσ  

 

0S
F

n =σ  

 

)(tS
F

v =σ  

 

λ
σσ

σ vv
n e

=
+

=
)1(

 

Résistance : 

Contrainte : 

♦ Seuil d’écoulement plastique ; seuil de plasticité. (Yield) 

♦ Résistance mécanique maximale. 

♦ Contrainte à la rupture ou résistance à la rupture 

 

 

Yσ  

Mσ  

Rσ  

Déformation : 

♦ Déformation nominale ou allongement relatif (exprimé 

généralement en %). 

 

♦ Taux d’allongement ou rapport d’extension (ou coefficient 

d’étirage). 
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♦ Déformation vraie ε : est telle que )1ln(ln
000

ed
+=⎟⎟
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Etirabilité : 

♦ Allongement au seuil découlement plastique 

♦ Allongement à la rupture 

 

Ye  

Re  

Tableau  III-2: Grandeurs caractéristiques d’un essai de traction 

 

5- Courbes conventionnelles (ou nominales) et rationnelles (ou vraies) 

 * Courbes conventionnelles ou nominales 

 Lors d’un essai de traction ou de compression classique le comportement de 

l’éprouvette testée se traduit par une courbe reliant la contrainte nominale (force F rapportée à 

la section initiale A0 de l’éprouvette de longueur ) à la déformation nominale ou 

l’allongement relatif 

0l
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⎛ Δ
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=

00

0

l

l

l

ll
e . Ces courbes sont les courbes conventionnelles ou 

nominales dont l’allure généralement observée pour un thermoplastique à 25°C est 

représentée sur la figure III-20. 

 

a) Limite d’élasticité : 

La limite d’élasticité correspond à la fin de la linéarité de la courbe de traction au 

voisinage de  l’origine. On la détermine souvent par le point où la courbe s’écarte de la droite 

élastique initiale d’un pourcentage spécifié. 

 

b) Seuil de plasticité Yσ  (Yield) : 

 Sur les courbes nominales il est possible de définir d’une manière pratique et non 

rigoureuse le seuil de plasticité qui apparaît : 

- soit sous la forme d’un maximum, suivi d’un amincissement local de l’éprouvette : la 

striction (cas (a)) de la figure  III-20). 

- soit sous la forme d’un changement de pente lorsqu’il n’y a pas de maximum ; le seuil 

de plasticité correspond au point d’intersection entre la droite élastique initiale (tangente à 

l’origine) et le prolongement de la zone plastique de la courbe de traction (cas (c) de la figure 

III-20) 
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a) Courbe de traction nominale 

(paramètres globaux) 

 
b) Courbe de traction vraie 

(paramètres locaux) 

 
c) Courbe de traction sans maximum 

Figure III-20: Courbes de traction 

 

a) et b) courbes obtenues sur le même thermoplastique à 25°C . on remarque que sur la courbe 

nominale, le durcissement du polymère est peu visible, alors qu’il est bien mis en évidence 

sur la courbe vraie par la partie BC. D’autre part, les lettres A0 et A représentent la section de 

l’éprouvette respectivement à l’instant initial ou lors de l’essai. 

 

6- Dimensions des éprouvettes et conditions d'essais 

L'essai de traction a une grande importance dans les essais mécaniques.  
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Figure III-21: Eprouvette de type Haltère utilisée pour les essais sur le PP 
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Figure III-22: Eprouvette de type Haltère utilisée pour les essais sur le PA66 

 

L'essai de traction est destiné surtout pour l'examen de la tenue des matériaux soumis 

à l'action de contraintes de traction axiales réparties uniformément sur toute la section de 

l'éprouvette.  

 

III-2-3-2: Spectrométrie mécanique (DMA) 

1- Rappels théoriques 

Lorsqu'un solide élastique, au sens Hookéen du terme, est déformé par une contrainte 

extérieure σ , la déformation ε  correspondante est directement liée à la contrainte appliquée 

par le module d'élasticité. Quand la contrainte est stoppée; la déformation devient nulle et le 

matériau retrouve sa forme initial: toute l'énergie fournie lors de la déformation est restituée. 

Lorsqu'un liquide Newtonien est déformé; ce n'est plus la déformation mais la vitesse de 

déformation qui est directement proportionnelle à la contrainte. Le coefficient de 

proportionnalité est la viscosité. Quand la contrainte est stoppée, toute l'énergie fournie pour 

déformer le matériau est dissipée sous forme de chaleur et irrécupérable. 

Les polymères sont des matériaux viscoélastiques. Pour de tels matériaux, les deux 

comportements précédents coexistent. Lorsque cesse l'application de la contrainte extérieur, 

une partie de l'énergie fournie au matériau est restituée (composante élastique) alors qu'une 

autre partie est dissipée sous forme de chaleur (composante visqueuse). L'échantillon ne 

retrouve pas entièrement sa forme initiale, il a flué. 
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Figure III-23: Représentation typique du module de conservation des polymères en fonction 

de la température 

 

2- Principe de la technique: 

Les échantillons sont soumis à une contrainte (ou déformation) sinusoïdale de très faible 

amplitude de forme: 

 

tie ωσσ .0
* =           III-23 

Avec:  

ω: pulsation liée à la fréquence de sollicitation. 

t: temps. 

σ0: contrainte maximale. 

 

La déformation (ou contrainte) résultante est également sinusoïdale mais présente un 

déphasage φ avec la contrainte. Ainsi, 

 

)t(i
0

* e φ−ωε=ε           III-24 

Avec: 

ε0: déformation maximale. 
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L'enregistrement de la déformation sinusoïdale permet de déduire: 

-  Un module de conservation G', obtenu à partir du vecteur de déformation en phase avec la 

contrainte imposée; qui caractérise la fraction d'énergie accumulée sous forme élastique et 

restituable,  

-  Un module de perte G", obtenu à partir du vecteur de déformation en quadrature de phase 

avec la contrainte composée qui caractérise l'énergie dissipée par frottements internes dus à la 

composante visqueuse du matériau. 

-  Le déphasage (φ) entre contrainte et déformation caractérise précisément l'importance du 

caractère visqueux du matériau, sa valeur est comprise entre 0 et π/2 pour un matériau 

purement élastique φ=0 et, φ= π/2 lorsque le matériau est purement visqueux. 

En admettant que la loi de Hooke s'applique aux matériaux viscoélastiques, nous 

pouvons écrire:  

 

** Gε=σ           III-25 

 

En combinant les équations (III-24) à (III-25), il vient: 

 

( φ+φ
ε
σ

=
ε
σ

=
ε
σ

=
ε
σ

= φ
φ−ω

ω

sinicose
e

eG
0

0i

0

0
)t(i

0

ti
0

*

*

)   III-26 

 

3- Appareillage: 

Le spectromètre mécanique utilisé est un pendule de torsion inversé à très basses 

fréquences. Le  dispositif expérimental, permettant l'acquisition des thermogrammes 

viscoélastiques sur un domaine de température s'étant de 100°K à 400°K pour une 

sollicitation mécanique effectuée à une fréquence comprise entre Hz et 5 Hz, est présenté 

sur la figure (III-24). 

510−
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Figure III-24 : Schémas du pendule de torsion. 

 

Le principe de la manipulation est le suivant: 

 L'échantillon (5) est placé entre un mors fixe (par son extrémité inférieure) et une tige 

rigide (12) sur laquelle s'applique un couple de torsion crée par l'interaction aimant (2), 

bobines d'Helmholtz (3) parcourues par un courant (i). La mesure de l'angle de déformation 

de l'échantillon est réalisée par l'intermédiaire d'un miroir (8) fixé sur la tige et rend ainsi 

compte la rotation de l'échantillon. Un faisceau lumineux, émis par une source régulée (10) 

est réfléchi par ce miroir vers une cellule voltaïque différentielle (9). L'élimination de tout 

effort axial est assurée à l'aide d'un fil de suspension (1) compensant le poids de l'échantillon 

et du mors supérieur. La précision de mesure est de l'ordre de 10  à 10 . 3− 4−

Les échantillons de forme parallélépipédiques (dimensions : voir tableau III-2 pour les 

composites du PP et tableau III-3 pour les composites du PA66) ont été sollicités en mode de 

torsion dont les conditions sont représentées dans le tableau. 
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4- Dimensions des éprouvettes:  

 

 

 

 

 

 L: Longueur entre mors  

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure III-25 : Représentation des dimensions des éprouvettes 

L: longueur 

l: largeur 

e: épaisseur 

 

 

Polymères 
Longueur entre 

mors (mm) 

Largeur 

(mm) 

Epaisseur 

(mm) 

Facteur 

de forme 

PP_pur 2,97 1,12 25,67 5,418E-10 

PP_3% μ talc 2,96 1,13 23 6,168E-10 

PP_3% Talc_Industriel 2,9 1,11 24,1 5,339E-10 

PP_5% μ talc 2,31 1,09 23,58 4,229 E-10 

PP_7% μ talc 2,69 0,95 23,62 3,000E-10 

PP_10% μ talc 2,51 1,17 21,80 6,147E-10 

PP_20% μ talc 2,97 1,16 23,13 12,131E-10 

PP_20% Talc_Industriel 2,87 1,43 23,06 6,681E-10 

2,95 PP_30% μ_talc 1,16 23,29 6,590E-10 

 

Tableau III-3: dimensions des différents composites de PP 
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Polymères 
Longueur entre 

mors (mm) 

Largeur 

(mm) 

Epaisseur 

(mm) 

Facteur 

de forme 

PA66 pur 9.8 3.93 1.96 7.1636 E-10 
PA66 +5% de CaCO3 en 
masse traitée avec l'acide 

stéarique 
8.45 3.97 2.060 9.5849 E-10 

PA66 +5% de CaCO3 en 
masse traitée avec l'acide 

stéarique 
9.93 3.96 2.040 7.9254 E-10 

PA66 +5% de CaCO3 en 
masse traitée avec l'acide 

stéarique 
10.02 4.01 2.070 8.1557 E-10 

PA66 +5% de CaCO3 en 
masse traité avec l'acide 

aminé 
13.43 4.00 2.020 5.7946 E-10 

PA66 +5% de CaCO3 en 
masse traitée avec l'acide 

aminé 
12.40 4.08 2.120 7.3121 E-10 

PA66 +5% de CaCO3 en 
masse traité avec l'acide 

aminé 
11.48 4.04 2.140 7.9772 E-10 

Tableau III-4: dimensions des différents composites de PA66 

 

5- Conditions d’essai : 

Matériaux 
Conditions d'essai 

PA66 + CaCO3 iPP + Talc 

Fréquence de l'essai (Hz) 0.1 1 

Plage de température (°K) 220 ÷ 500 100 ÷ 400 

Température initiale (°K) 220 100 

Température finale (°K) 500 400 

Vitesse de balayage (°K/min) 1 1 

Tableau III-5 : Conditions d'essai pour les essais de torsion 

 

6- Dépouillement des essais: 

Le module dynamique de cisaillement s’exprime par:  

( ) *

*
*

θ
ω

f
iG Γ

=            III-27 

*Γ  : le couple de torsion;  
*θ  : la déformation angulaire; 
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f  : le facteur de forme qui s'écrit pour des échantillons de forme parallélépipédique. 

L
lef

3β
=            III-28 

Le coefficient β est fonction de 
l
e : 

L : la longueur;  l: la largeur; e: épaisseur de l'échantillon. 

 

III-2-3-3 Essai de compression 

 L’essai de compression consiste à soumettre une éprouvette de forme cylindrique ou 

parallélépipédique à deux forces axiales opposées, en la plaçant entre les plateaux d’une 

presse (Figure III-26). 

 

Figure III-26: Essai de compression.

III-2-3-4. Résistance au choc Charpy 

La détermination de la ténacité d’éprouvettes soumises à des contraintes de choc a été 

réalisée sur des éprouvettes non entaillées avec un pendule de choc Charpy d’énergie 

maximale quatre joules, à une vitesse de 2.9 m/s lors du choc. La résistance au choc Charpy, 

(a), d’éprouvettes lisses s’obtient par : 

S
Aa=            III-29 

Avec A l’énergie de choc absorbée par l’éprouvette et S la section droite de l’éprouvette. 
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Chapitre IV 

Etude structurale et comportement mécanique du polyamide (PA66) 

Résultats et discussions 
 

IV-1: Introduction 

Le polyamide 66 est l’un des thermoplastiques les plus courant utilisés de nos jours, 

du fait de son faible prix de revient et sa facilité de mise en œuvre. Ses utilisations dans la vie 

quotidienne sont nombreuses. La tendance actuelle est à l’ajout de renforts minéraux qui 

permettent d’améliorer ses propriétés mécaniques et d’élargir son champ d’application. 

L’introduction des charges minérales vise principalement à accroître la rigidité du 

matériau, tout en réduisant le prix de revient final, compte tenu du faible coût du renfort. Les 

plus courants étant la fibre de verre, le talc et le carbonate de calcium. 

Ce chapitre présente les effets de l'incorporation de charges de CaCO3 sur la 

microstructure et le comportement du polyamide 66 et se focalise en particulier sur le rôle de 

l'adhésion interfaciale. Une brève Présentation est faite des caractéristiques des polyamides 66 

et des études concernant les composites de CaCO3. Un intérêt particulier est porté aux 

principaux traitements de surface utilisés. Ensuite, l'élaboration des composites avec divers 

traitements de la surface des charges est présentée. Des caractérisations structurales et 

mécaniques poussées ont été réalisés afin de souligner les éventuelles modifications 

engendrées par l'incorporation de CaCO3 dans le polyamide 66 en fonction de la fraction 

massique de charges, de la nature du traitement de surface et de sa concentration. 

 

IV-2 Caractérisation structurale 

Les techniques utilisées pour caractériser structuralement les échantillons sont la 

calorimétrie différentielle à balayage (DSC) et la diffraction des rayons X aux grands angles 

(WAXS). 

 

IV-2-1 Calorimétrie différentielle à balayage 

Tous les essais ont été réalisés avec une DSC7 de Perkin-Elmer sur des échantillons de 

masse comprise entre 10 et 20 mg et pour une vitesse de balayage égale à 10°C/min. Un 

premier passage de chauffe suivi d’un refroidissement ont été effectués entre 30 et 280°C. La 

calibration a été réalisée à partir de la fusion d’indium de haute pureté à la même vitesse de 

chauffage. Les valeurs des maximas et des onset des pics de fusion et de cristallisation ont été 
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déterminées sur chaque thermogramme. Un exemple de thermogramme est présenté à la 

figure IV-1. L’enthalpie de fusion (ΔHf) correspond à l’aire du pic endothermique des 

différents thermogrammes. Cette valeur est ramenée à la masse effective du polymère testé 

(c’est-à-dire corrigée de la présence éventuelle des particules de CaCO3). Le taux de 

cristallinité, χc, a été calculé suivant la relation : 
 

0
f

f
c H

H
X

Δ

Δ
=           IV-1 

 
avec  l’enthalpie spécifique de fusion d’un cristal parfait infiniment épais. Pour le PA66, 

cette valeur est prise égale à 197 J/g [81]. 

0
fHΔ

 

Figure IV-1 : Thermogramme obtenu pour un échantillon de PA66-AST5. 
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Dans ces conditions, les résultats moyens (obtenus pour deux échantillons), concernant 

les températures de fusion et de cristallisation ainsi que le taux de cristallinité, sont présentés 

à la figure IV-2. Aucune modification significative de la température de fusion n’est observée 

par ajout de charges (figure IV-2a) puisque les valeurs maximales (respectivement d’onset) 

fluctuent autour de la valeur obtenue pour le PA66 pur, soit 267°C environ (respectivement 

257°C). La figure IV-2b montre que les particules de CaCO3 ont un faible effet nucléant sur la 

cristallisation du polyamide, indépendamment du traitement de surface et de sa 

concentration : la valeur d’onset du pic de cristallisation augmente de 237°C pour le PA66 pur 

à 241°C pour un ajout de 20% de CaCO3 traité AA6 par exemple. L’addition de CaCO3 

augmente légèrement le taux de cristallinité (figure IV-2c). Cette analyse thermique révèle 
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que la cristallisation du PA66 demeure pratiquement inchangée avec une fraction massique 

croissante de charges, indépendamment du traitement de surface et de sa concentration. 
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Figure IV-2 : températures a) de fusion, b) de cristallisation et taux de cristallinité c) 

déterminés à partir des thermogrammes de chaque échantillon. Les barres claires représentent 

les valeurs d’onset alors que les barres foncées montrent les valeurs maximales. Les noms des 

échantillons sont référencés au tableau IV-1. 
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IV-2-2 Structure cristalline des mélanges 

La technique de diffraction des rayons X aux grands angles (WAXS) est utilisée afin de 

caractériser les différentes parties cristallines présentes dans les polymères étudiés. La 

diffraction se produit lorsque la condition de Bragg sur l’angle d’incidence θ du faisceau de 

rayons X est vérifiée : 

 

λθ nD =sin2            IV-2 

 

avec λ la longueur d’onde du faisceau monochromatique (1.54 Å), n le nombre d’ordre et D 

l’espacement des plans réticulaires appartenant à une même famille. On obtient une série de 

maxima d’intensité correspondant aux différentes familles de plans cristallins des constituants 

du système. De la position des pics peut être déduite la nature de la phase cristalline du 

polymère semi-cristallin étudié [80, 50]. 

 

Les mesures de WAXS ont été effectuées en transmission sur un diffractomètre à anode 

de cuivre sous 40 kV et 28 mA. Les échantillons ont été au préalable usinés dans le but 

d’obtenir des échantillons suffisamment fins (environ 1 mm d’épaisseur) pour les mesures en 

transmission. Ceci a également permis d’exposer séparément le cœur de la peau des 

échantillons injectés. 

On observe sur les figures de diffraction du PA66 pur (figure IV-3a), du PA66-5 (figure 

IV-3b), du PA66-AST5 (figure IV-3c), du PA66-AST20 (figure IV-3d) et du RPS1C-5 (figure 

IV-3e), que les deux caractéristiques de réflexion (100) et (010,110) de la phase cristalline α 

du PA66 [11] apparaissent sous la forme d’anneaux uniformes. De plus, la position des pics 

de diffraction et en particulier leur intensité relative, reste insensible à la présence de CaCO3 

(figure IV-4). Ceci démontre l’absence d’orientation ou de texturation induite par l’injection. 

La largeur des pics cristallins reste identique pour tous les échantillons. On en déduit que la 

taille des cristallites est similaire, indépendamment du traitement de surface ou de sa 

concentration. L’augmentation de la fraction massique de renfort ne conduit qu’à une 

diminution de l’intensité diffractée, liée à l’absorption des rayons X par les particules 

inorganiques [80] (figure IV-3c et IV-3d). 
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a)a)
 

b)b)
 

c)c) d)d)
  

e)e)
 

Figure IV-3 : Figures de diffraction du a) PA66 pur, b) PA66-5, c) PA66-AST5, d) PA66-

AST20, e) RPS1C-5. 
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Figure IV-4 : Profils d’intensité du PA66 pur (♦) et du PA66-AST5 (□) obtenus à partir des 

figures de diffraction. 

 81



Chapitre IV                                                                                             Caractérisation du composite PA66/CaCO3 

Les mêmes observations ont été réalisées sur le cœur ou la peau des échantillons injectés 

(figure IV-5a et b), ce qui révèle que les problèmes de gradient thermique liés au procédé 

d’injection et à la présence de la phase inorganique n’ont pas de conséquence notable sur la 

morphologie cristalline des échantillons. 

 

 

 

a)a)
 

  

 

b)b)
 

Figure IV-5 : diffraction du PA66-5 a) peau, b) cœur. 

 

Des échantillons contenant une fraction massique de charges variant de 0 à 20% ont été 

élaborés par injection-moulage. Les charges sont traitées en surface avec des agents de 

couplage réactif ou non réactif. Des précautions particulières ont été prises concernant le 

stockage des échantillons afin d’éviter toute reprise d’humidité. 

 

Les analyses thermique et structurale ne révèlent aucune modification notable de la 

cristallinité ou de la taille des cristallites et aucune texturation induite par le procédé 

d’injection, en fonction de la fraction massique de charges, du traitement de surface ou de sa 

concentration. 

 

IV-3 Caractérisation mécanique 

Les techniques utilisées pour caractériser le comportement mécanique des échantillons 

sont la traction à température ambiante et à 80°C, la spectrométrie mécanique (DMA) et le 

choc Charpy. 
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IV-3-1. Essais de traction 

La détermination de la réponse en traction des échantillons a été conduite sur une 

machine de traction MTS 1-ME équipée d’une cellule de force de 5kN à température 

ambiante et pour une vitesse de 100 mm/min ce qui correspond à une vitesse de déformation 

initiale de 1.52 x 10-2 s-1. 

Le comportement à 80°C a également été étudié pour les mêmes conditions 

expérimentales. Les échantillons sont des éprouvettes haltères type ISO de longueur totale 

150 mm. Les mesures présentées sont la moyenne de cinq (respectivement trois) éprouvettes 

pour les essais à température ambiante (respectivement à 80°C). 

 

IV-3-1-1. Traction à température ambiante 

La figure IV-6 présente les courbes contraintes-déformations des échantillons PA66-

AST5 et PA66-AA10-5 à température ambiante. Différents comportements mécaniques 

(fragile ou ductile) ont été observés comme le montre la figure IV-6. Pour tous les 

échantillons, le module d’Young, E, la contrainte maximale, σmax, et la déformation 

correspondante, εmax, la déformation ou allongement à la rupture, εR, sont reportés dans le 

tableau IV-1. Deux séries de PA66-AST5, réalisées à quelques mois d’intervalle ont été 

testées. A des fins comparatives, un échantillon de PA66 renforcé avec 15%volume de fibres de 

verre a également été caractérisé. 
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Figure IV-6 : Courbes contraintes-déformations du PA66-AST5 et du PA66-AA10-5 à 

température ambiante. 
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Echantillon 
Réponse 

mécanique 
E (MPa) σmax (MPa) εmax (%) εR (%) 

PA66 mixte 2305 ± 32 85.3 ± 2.8 5.7 ± 0.7 6.0 ± 1.0 

PA66-5 fragile 2000 ± 56 64.1 ± 4.9 3.6 ± 0.4 3.6 ± 0.4 

PA66-10 fragile 2248 ± 81 57.5 ± 8.4 3.0 ± 0.5 3.0 ± 0.5 

PA66-20 fragile 2105 ± 45 60.6 ± 4.7 3.1 ± 0.3 3.1 ± 0.3 

PA66-AST3 ductile 2164 ± 80 83.9 ± 8.4 6.2 ± 1.2 18.7 ± 8.3 

PA66-AST5 ductile 2354 ± 85 89.4 ± 0.4 5.2 ± 0.4 12.0 ± 8.0 

PA66-AST5 ductile 2500 ± 125 86.1 ± 2.0 6.5 ± 0.5 13.0 ± 9.4 

PA66-AST10 fragile 3076 ± 48 65.0 ± 6.4 2.7 ± 0.3 2.7 ± 0.3 

PA66-AST20 fragile 3115 ± 83 56.5 ± 5.7 2.2 ± 0.3 2.2 ± 0.2 

PA66-AA6-5 fragile 2751 ± 78 69.8 ± 6.6 3.2 ± 0.4 3.2 ± 0.4 

PA66-AA6-10 fragile 2769 ± 48 64.7 ± 5.4 3.1 ± 0.5 3.1 ± 0.5 

PA66-AA6-20 fragile 3125 ± 113 58.2 ± 4.4 2.4 ± 0.3 2.4 ± 0.3 

PA66-AA10-5 fragile 2631 ± 58 73.3 ± 9.6 3.9 ± 0.9 3.9 ± 0.9 

PA66-AA10-20 fragile 3225 ± 25 65.5 ± 6.2 2.7 ± 0.3 2.7 ± 0.3 

RPS1C-5 ductile 2600 ± 19 84.5 ± 4.5 5.3 ± 0.4 12.0 ± 8.0 

PA66-fibres fragile 3448 ± 111 84.9 ± 7.9 3.2 ± 0.4 3.2 ± 0.4 

 

Tableau IV-1 : Comportement et propriétés mécaniques des échantillons testés à 23°C et pour 

une vitesse de déformation initiale de 1.52 x 10-2 s-1. 

 

L’addition de CaCO3 en quantité croissante induit clairement une augmentation du 

module d’Young ainsi qu’une diminution de la contrainte maximale, de la déformation 

associée et de l’allongement à la rupture. Les valeurs obtenues pour des charges de CaCO3 

restent cependant inférieures à celles du composite à fibres de verre. La nature du traitement 

de surface semble influer légèrement sur les valeurs des propriétés mécaniques puisque pour 

une même fraction massique de CaCO3 (5%), on observe : 

 

E(PA66-AA6-5) > E(PA66-AA10-5) > E(PA66-AST5) > E(PA66-5)  IV-3 

 

La concentration en agent de couplage ne semble pas induire de modification des 

propriétés mécaniques. 
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Enfin, des observations en microscopie électronique à balayage (MEB), réalisées avec un 

appareil JEOL 840ALGS sous 10 kV sur des faciès de rupture préalablement dorés, montrent 

que le caractère fragile des composites est associé à la présence systématique de larges 

agglomérats de CaCO3 visibles à la surface de rupture des échantillons (figure IV-7). Des 

observations similaires ont été effectuées par Bartczak et co auteurs [30] pour du polyéthylène 

à haute densité et par Wilbrink et co auteurs [25] pour du polyamide 6. 

 

200 µm200 µm
 

Figure IV-7 : observation en MEB d’un faciès de rupture du PA66-AST20. 

 

IV-3-1-2 Traction à 80°C 

Des essais de traction ont également été réalisés à 80°C sur du PA66 pur et les 

échantillons contenant 5%masse de CaCO3. Le tableau IV-2 présente les résultats obtenus. A 

des fins comparatives, l’échantillon de PA66 renforcé avec 15%volume de fibres de verre a 

également été testé. 

 

A 80°C, tous les échantillons renforcés CaCO3 présentent un comportement ductile. Une 

forte augmentation du module des composites est observée par rapport à celui du PA66 pur. 

L’ajout de charges induit une diminution des déformations à 80°C. L’augmentation de la 

température se traduit par une diminution de tous les modules d’Young, ce qui s’explique par 

la présence de la transition vitreuse de la phase amorphe aux alentours de 65°C [85]. 

L’allongement à rupture augmente considérablement par rapport à celui à température 

ambiante. Aucune influence du traitement de surface ou de sa concentration n’est détectée. 
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Les valeurs de module et de contrainte maximale obtenues pour des charges de CaCO3 restent 

inférieures à celles du composite à fibres de verre. Les allongements suivent une tendance 

opposée en raison du caractère fragile de la rupture de l’échantillon à fibres de verre. 

 

Echantillon Réponse 

mécanique 

E (MPa) σmax (MPa) εmax (%) εR (%) 

PA66 ductile 442 ± 13 55.4 ± 2.1 20.5 ± 2.8 105.5 ± 54.4 

PA66-5 ductile 1639 ± 136 63.0 ± 5.2 11.7 ± 4.2 14.4 ± 5.8 

PA66-AST5 ductile 1645 ± 166 67.7 ± 4.6 15.8 ± 1.1 27.8 ± .7 

PA66-AST5 ductile 2000 ± 76 63.6 ± 2.1 12.8 ± 1.2 19.9 ± 3.6 

PA66-AA6-5 ductile 1538 ± 26 60.4 ± 0.4 13.8 ± 0.4 18.8 ± 0.6 

PA66-AA10-5 ductile 1466 ± 164 62.5 ± 6.1 16.3 ± 0.7 25.8 ± 1.1 

RPS1C ductile 1818 ± 132 58.6 ± 4.7 9.8 ± 4.3 12.8 ± 9.0 

PA66-fibres fragile 2817 ± 106 84.1 ± 1.2 6.2 ± 0.7 6.3 ± 0.9 

Tableau IV-2 : récapitulatif des résultats obtenus par traction à 80°C sur le PA66 pur et les 

échantillons à 5%masse de CaCO3

 

IV-3-2. Spectrométrie mécanique 

 Aspect mécanique et dynamique 

L'évolution du comportement viscoélastique des différentes familles de polymères 

chargés a été déterminée par analyse mécanique dynamique. Les essais ont été réalisés sur un 

pendule de torsion en oscillations forcées. Les résultats ont été obtenu pour une fréquence de 

sollicitations de 0.1Hz sur une gamme de température allant de -53°C à 227°C, à une vitesse 

de chauffage de 1°C/min. Etant données les incertitudes liées aux valeurs absolues des 

modules déterminés par spectrométrie mécanique, il a été décidé de recaler les spectres 

obtenus avec 23°C sur les valeurs de module de référence déterminés par la méthode de 

"Kerner" [1], de façon à obtenir des variations de modules absolus.  

Pour le PA66, on a enregistré les variations du module de cisaillement en fonction de 

la température, on a vu apparaître une zone de transition qui marque le passage de l’état solide 

à l’état visqueux ; ces deux états correspondent respectivement au domaine vitreux et au 

domaine caoutchoutique. 
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Le domaine vitreux est caractérisé par un plateau qui correspond à une valeur du 

module de cisaillement proche de 1 GPa. Cette valeur est d’ailleurs peu sensible à la nature 

chimique du matériau ainsi qu’à la topologie du réseau polymérique. 

Dans cette zone de température les taux de déformation à la rupture sont relativement 

faibles parce que les mouvements moléculaires sont de faible amplitude. Le plateau 

correspondant au domaine caoutchoutique est caractérisé par un module de l’ordre de 0.1 

GPa.  

Dans cette zone de température les taux de déformation à la rupture sont 

considérablement plus grands. Cette haute extensibilité est liée à des mouvements 

moléculaires de grande amplitude permettant l’extension complète des chaînes 

macromoléculaires. 

La transition vitreuse correspond à une absorption d’énergie qui permet de passer 

d’une agitation moléculaire locale de faible amplitude à une agitation importante s’étendant 

sur l’ensemble des chaînes macromoléculaires. Cette absorption d’énergie est mise en 

évidence lors de mesures dynamiques de spectrométrie mécanique par un pendule de torsion. 

Dans l’ensemble des figures qui représentent l’essai de spectrométrie mécanique, on 

remarque un seul pic sur l’enregistrement de tangente (φ) et de G’’ (module de perte) en 

fonction de la température (mesure isochrone : à fréquence fixe).  

L’apparition des pics est reliée  à la transition (Relaxation). Ces transitions sont 

associées à des possibilités de mouvements moléculaires plus au moins importants. 

Pour nos échantillons de PA66 pur et chargés, on  observe un seul pic qui correspond 

à la transition α, il s’agit de la première transition lorsqu’on abaisse la température. Cette 

transition est la plus importante relaxation, elle correspond au passage de l’état 

caoutchoutique à l’état vitreux, donc au passage d’une agitation moléculaire importante à une 

agitation de faible amplitude. Le maximum du pic de la transition α indique la température de 

transition vitreuse. 

Les variations du module conservatif G’, module de perte G’’ et de tangente(ϕ), en 

fonction de température et pour une fréquence de 0.1 Hz, pour les échantillons renforcés et 

traités à l’acide stéarique, pour différentes fractions massiques de CaCO3, sont représentées 

respectivement par les figures IV-8, IV-9 et IV-10. 

Le module de conservation G', en fonction de la température est particulièrement 

sensible à l'addition de charges, comme le montre la figure IV-8. A 23°C, pour une fraction 
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massique de 10% de  CaCO3, on observe un accroissement de module par rapport au PA66 

pur. Cet accroissement des propriétés élastiques est encore observé à plus haute température 

(à 180°C), ce  qui confirme le renforcement thermomécanique du PA66 avec le CaCO3. . 
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Figure IV-8: Module de conservation G' en fonction de la température pour les PA66 

renforcés par des charges de CaCO3 et traitées à l'acide stéarique. 
 

Le module de perte représente le comportement mécanique de la phase amorphe. On 

remarque principalement  une translation de la position du pic de G" vers les hautes 

température avec l'ajout de CaCO3. Ces modifications de G' et G" se retrouvent sur l'évolution 

du facteur de perte, tan(φ) définie par: tan(φ) =G"/G'. Une augmentation de la fraction 

massique de CaCO3, entraîne une diminution de l'intensité et un décalage de la position du pic 

associé à la transition vitreuse.  

Pour les polyamides 66 (PA66) renforcés respectivement par 5%, 10% et 20% en 

masse de CaCO3 et traités à l’acide stéarique, on a constaté que les différents échantillons 

n’ont pas la même température de transition vitreuse. On a enregistré un décalage en avale du 

pic de la transition par rapport à celui du polyamide pur, dont la Tg est environ 75°C (figures 

IV-9 et IV-10). 

La température de transition vitreuse a passé de 75°C pour le PA66 pur à 88°C pour le 

PA66 renforcé par 20% de CaCO3 en masse, en passant par, 80°C et 77°C pour les PA66 

chargés par 5% et 10% de CaCO3. 
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C’est le polyamide PA66 pur qui a plus de mouvement moléculaires dans la zone de 

transition vitreuse puisqu’il a le maximum du pic de la transition, contrairement au polyamide 

PA66 renforcé par 5% de CaCO3 en masse te traité à l’acide stéarique, possède le minimum 

du pic de la transition, correspondant ainsi, à un minimum de dissipation d’énergie dans cette 

zone. 
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Figure IV-9: Module de perte G" en fonction de la température pour les PA66 renforcés par 

les charges de CaCO3 et traitées à l'acide stéarique. 
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Figure IV-10: Coefficient de perte tan(φ) en fonction de la température pour les PA 66 
renforcés par les charges de CaCO3 et traitées à l'acide stéarique. 
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 Les variations du module conservatif G’, module de perte G’’ et le coefficient 

d’amortissement tangente (φ), en fonction de température et pour une fréquence de 0.1 Hz, 

pour les échantillons renforcés et traités à l’acide aminé, sont représentées respectivement par 

les figures IV-11, IV-12 et IV-13. Contrairement au traitement à l’acide stéarique, le 

traitement des charges de renfort à l’acide aminé a pour effet de conserver la température de 

transition vitreuse tout en augmentant le pic de la relaxation (figures IV-12 et IV-13), dont le 

maximum de dissipation d’énergie correspond au polyamide ayant 5% de CaCO3 comme 

charge de renfort traité à l’acide aminé. Pour les deux autres polyamides chargés avec 10% et 

20% leurs pics sont situés entre les pics du polyamide pur et celui renforcé par 5% de 

carbonate de calcium. 

 Concernant le module de conservation G’ (figure IV-11), on a enregistré un décalage, 

dans le sens de la diminution, de l’ensemble des courbes des polyamides chargés et traités à 

l’acide aminé. Donc le traitement des charges avec l’acide aminé et contrairement à l’acide 

stéarique a pour effet de réduire la partie réelle du module dynamique de cisaillement dans les 

trois domaines vitreux, caoutchoutique et visqueux. 
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Figure IV-11: Module de conservation G' en fonction de la température pour les PA66 

renforcés par des charges de CaCO3 et traitées à l'acide aminé. 
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Figure IV-12: Module de perte G" en fonction de la température pour les PA 66 renforcés par 

les charges de CaCO3 et traitées à l'acide aminé. 
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Figure IV-13: Coefficient de perte tan(φ) en fonction de la température pour les PA 66 

renforcés par les charges de CaCO3 et traitées à l'acide aminé. 
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L’influence du traitement de surface sur le comportement mécanique des composites se 

traduit à la figure IV-14 par un plus grand décalage du pic de G’’ pour les traitements acide 

aminé (13°C pour AA10) que pour l’acide stéarique (6°C seulement) par rapport au PA66 

pur. Une plus forte concentration d’AST semble réduire le décalage du pic. 
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Figure IV-14 : position du pic de G’’ en fonction du traitement de surface et de sa 

concentration pour les échantillons à 5%masse de charges. 

 

IV-3-3. Résistance au choc Charpy 

La détermination de la ténacité d’éprouvettes soumises à des contraintes de choc a été 

réalisée sur des éprouvettes non entaillées avec un pendule de choc Charpy instrumenté [86] 

d’énergie maximale quatre joules, à une vitesse de 2.9 m/s lors du choc. La résistance au choc 

Charpy, a, d’éprouvettes lisses s’obtient par : 

 

S
Aa=            IV-4 

 

avec A l’énergie de choc absorbée par l’éprouvette et S la section droite de l’éprouvette. 

 

La figure IV-15 présente la résistance au choc Charpy de tous les échantillons en fonction 

de la fraction massique de CaCO3 à température ambiante. La valeur de la résistance au choc 

du composite PA66 à 15%volume de fibres de verre, à titre comparatif, est égale à 6 kJ/m², ce 

qui reste inférieur aux valeurs obtenues pour les composites PA66-CaCO3. 

 

 92



Chapitre IV                                                                                             Caractérisation du composite PA66/CaCO3 

Tous les échantillons présentent un comportement fragile à cette vitesse de sollicitation. 

D’après la figure IV-15, la résistance au choc Charpy décroît fortement par ajout de charges, à 

l’exception des composites PA66-AST3 et PA66-AST5. Des observations au MEB montrent 

que des inclusions de taille 150 µm sont systématiquement visibles sur les faciès de rupture. 

Le comportement fragile des composites s’explique donc par une mauvaise dispersion des 

charges. Pour le traitement de surface supposé réactif, la résistance au choc reste inférieure à 

celle des charges traitées AST pour la même concentration pour les échantillons à 5%masse 

de CaCO3. Cette tendance n’est pas observée pour des fractions massiques plus élevées en 

raison de l’incertitude sur les mesures. Il semble que diminuer la concentration d’acide 

stéarique accentue la mauvaise dispersion des charges : l’échantillon RPS1C à 5%masse de 

CaCO3 présente la plus mauvaise résistance au choc de tous les composites à 5%. 
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Figure IV-15 : résistance au choc Charpy à température ambiante. (■) PA66 pur, (○) Sans, 

(♦) AST, (▲) AA6, (●) AA10 et (x) RPS1C. 

 

L’ajout de charges de CaCO3 en fraction massique croissante induit une augmentation du 

module élastique et une diminution de la contrainte maximale et de la déformation à rupture, 

indépendamment de la température. Un décalage du pic de relaxation principale est observé 

vers les hautes températures.  
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Une forte diminution de la résistance au choc Charpy est constatée, ce qui s’explique par 

la mauvaise dispersion des charges à fraction massique plus élevée. 

 

Pour les échantillons à 5%masse de CaCO3, l’augmentation du module élastique est plus 

importante et la résistance au choc semble moindre pour le traitement de surface réactif. Pour 

ce traitement, le décalage du pic de relaxation principale est également plus grand. 

 

Enfin, la concentration du traitement de surface semble influer sur la résistance au choc et 

le décalage du pic de relaxation principale. Aucun effet significatif n’est observé sur les 

propriétés élastiques. 

 

IV-4 Mécanismes de déformation 

Cette partie s’appuie sur les résultats précédents et sur des observations en microscopie 

pour identifier les mécanismes de déformation des composites. Dans un premier temps, 

l’influence de la fraction massique de CaCO3 est discutée à partir des résultats des composites 

à charges traitées AST. Dans un deuxième temps, le rôle de l’adhésion interfaciale (c’est-à-

dire de la nature des interactions entre charge/traitement de surface/matrice) est mis en 

évidence à partir de l’étude des composites à 5%masse de CaCO3. 

 

IV-4-1. Influence de la fraction massique de charges 

La caractérisation mécanique montre l’augmentation des propriétés élastiques avec une 

fraction massique de charges croissante, indépendamment de la température. En parallèle, 

l’analyse structurale ne révèle aucune texturation ou modification de la cristallinité. Par 

conséquent, l’amélioration des propriétés mécaniques peut être discutée en termes de 

renforcement mécanique. 

 

A partir des essais de traction, les énergies à la rupture peuvent être calculées comme le 

produit de l’aire sous la courbe contrainte-déformation et du volume de l’échantillon. Ces 

énergies sont tracées en fonction de la fraction massique de charges à la figure IV-16. Cette 

figure présente un maximum d’énergie aux alentours de 60 J (pour un taux de charges de 

3%masse) avant de décroître pour atteindre 3 J pour un taux de 20%masse.  
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Figure IV-16 : évolution des énergies à la rupture en traction avec la fraction massique de 

charges. 

 

Les hautes énergies à rupture (supérieures à 40 J) correspondent à une réponse mécanique 

ductile alors que les basses énergies à rupture représentent un comportement fragile. Le PA66 

présente quant à lui une réponse “mixte”, ce qui signifie que la température de transition 

fragile – ductile du PA66 pur est située autour de la température ambiante pour ces conditions 

de sollicitations. Ces résultats sont confirmés par des observations MEB des faciès de rupture 

des échantillons (figure IV-17).  
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Figure IV-17 : observations des faciès de rupture a) PA66, b, c et d) PA66-AST3, e) PA66-

AST10. 

 

La figure IV-17a présente le faciès de rupture d’un échantillon de PA66 sollicité en 

traction à 23°C. La présence d’un défaut est à l’origine de la rupture. Un faciès de rupture 

ductile est présenté à la figure IV-17b, correspondant au PA66-AST3.  
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Le point origine de la rupture est entouré d’une zone elliptique dans laquelle sont visibles 

des ligaments très étirés. La présence de ces ligaments atteste de la déformation plastique 

(figure IV-17c). L’étirement des ligaments suggère un échauffement important dans les stades 

ultimes de la séparation des surfaces. En dehors de la zone en cratère (figure IV-17d), le 

faciès de rupture fragile présente une forme d’éponge. Même dans ces zones périphériques, la 

cavitation du composite est visible. Au contraire, la figure IV-17e montre un faciès de rupture 

du PA66-AST10 où un agglomérat de CaCO3 semble être à l’origine de la rupture fragile. 

Aucune cavitation n’est visible à l’interface charge/matrice. Ces observations soulignent 

l’existence de gros amas de CaCO3 pour des fractions massiques supérieures à 5%masse. Ces 

amas jouent le rôle de défauts critiques et initient la rupture fragile des échantillons. Ceci met 

en évidence le rôle fondamental de la dispersion des particules. 

 

Les figures IV-16, IV-17b, IV-17c et IV-17d démontrent que la transition fragile – ductile 

est déplacée vers les basses températures avec l’ajout de CaCO3 : le PA66 présente un 

comportement mixte à 23°C alors que les PA66-AST3 et PA66-AST5 sont clairement ductiles 

à cette température. Ce résultat est mentionné dans la littérature pour des charges traitées 

acide stéarique [24,26]. La transition fragile – ductile résulte d’une compétition entre le 

comportement fragile, principalement gouverné par les défauts microstructuraux, et la réponse 

plastique consommatrice d’énergie [87]. L’incorporation de particules promotrices de 

décohésion à l’interface charge/matrice au détriment de l’écoulement plastique permet au 

polymère de supporter localement de grands écoulements plastiques (par étirement de 

ligaments entre les particules) et de mieux résister à la propagation de fissures fragiles [26]. 

La décohésion entraîne une diminution du transfert de contrainte à l’interface et on peut alors 

s’attendre à un écart à la linéarité dans les courbes contrainte-déformation. En effet, l’examen 

des portions initiales des courbes contrainte-déformation à température ambiante (figure IV-

18) met en évidence un écart à la linéarité bien avant la limite élastique [25] pour les deux 

plus faibles fractions massiques (3 et 5%). Ceci confirme l’existence de décohésion entre les 

particules et la matrice pour ces deux échantillons. Au delà de 10%masse de CaCO3, la 

mauvaise dispersion des charges conduit à une rupture fragile. 
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Figure IV-18 : courbes contrainte-déformation des composites à CaCO3 traité AST (de 0 à 

20%masse). Les courbes sont décalées sur l’axe des abscisses par souci de clarté. 

 

En résumé, l’incorporation de CaCO3 influence la position de la transition fragile - 

ductile, et par conséquent les mécanismes de déformation, de deux façons contradictoires :  

 

- elle promeut la décohésion à l’interface charge/matrice, ce qui diminue la température 

de transition fragile - ductile (par exemple pour les échantillons à 3 et 5%masse), 

- une mauvaise dispersion des charges déplace au contraire la transition vers les hautes 

températures (au delà de 10%masse de particules). 

 

IV-4-2 Rôle de l’adhésion interfaciale 

L’analyse mécanique dynamique souligne le décalage du pic de relaxation principale 

suivant la nature du traitement de surface (figure IV-14). A priori, trois hypothèses peuvent 

expliquer une telle variation : 

 

- une différence d’humidité relative des échantillons. Tous les matériaux sont conservés 

avant essai dans les mêmes conditions et sont testés pour des conditions expérimentales 

identiques, ce qui rend cette hypothèse caduque. 

 

- une modification de la mobilité moléculaire. Néanmoins, l’analyse thermique réalisée 

par DSC ne révèle aucun changement notable des taux de cristallinité ou de la taille des 

cristallites avec le traitement de surface.  
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De plus, l’analyse structurale souligne l’absence d’orientation ou de texturation. On peut donc 

supposer que les caractéristiques de la phase amorphe sont identiques. 

 

- un effet purement mécanique, lié au transfert de contrainte entre matrice et charges en 

fonction de la nature de l’interface. Cette dernière hypothèse semble la plus probable et est 

discutée par la suite. 

 

Les énergies à rupture calculées à partir de l’aire sous la courbe contrainte-déformation 

des échantillons contenant 5%masse de CaCO3 sont tracées à la figure IV-19. L’énergie à 

rupture maximale (aux alentours de 60 J) est obtenue pour le PA66-AST5 qui présente un 

comportement ductile. L’énergie à rupture de RPS1C-5 est également plus élevée que celle 

des autres traitements de surface. Les trois échantillons dont l’énergie à rupture est inférieure 

à 10 J présentent un comportement fragile.  
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Figure IV-19 : énergies à rupture des échantillons à 5%masse de CaCO3 en fonction du 

traitement de surface. 

 

La fragilité du composite à charge non traitée (PA66-5) peut s’expliquer par la très 

mauvaise dispersion des particules : des agrégats de taille 300 µm sont visibles à la figure IV-

20. 
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20 µm20 µm
 

Figure IV-20 : observation au MEB d’un faciès de rupture de l’échantillon à charges non 

traitées. 

 

En ce qui concerne les autres échantillons à 5%masse de CaCO3, on observe que la taille 

des agrégats reste inférieure à 150 µm. Par conséquent, les différences de comportement (et 

les variations d’énergie à rupture) sont bien attribuables à la nature du traitement de surface. 

Une approche pour caractériser l’adhésion entre la matrice et les charges inorganiques 

consiste à déterminer la contrainte de début de décohésion (qui correspond à l’écart à la 

linéarité observé sur les courbes contrainte-déformation) pendant la déformation : plus 

l’adhésion est forte, plus grande est la contrainte ou la déformation requise pour la décohésion 

[16]. La figure IV-21 présente les valeurs de contrainte de décohésion en fonction du 

traitement de surface. 
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Figure IV-21 : Contraintes de décohésion en fonction du traitement de surface. 
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La contrainte de décohésion augmente de l’acide stéarique aux traitements acide aminé, 

ce qui signifie que l’adhésion entre la matrice et les charges traitées AA est plus importante 

que celle avec les charges traitées AST. La concentration en acide stéarique modifie 

légèrement l’adhésion à l’interface : une augmentation de la concentration induit une 

diminution de la contrainte de décohésion. L’adhésion interfaciale semble gouverner le 

comportement mécanique des composites puisque une faible adhésion entre matrice et 

charges rigides résulte en une amélioration de la tenue mécanique. 

 

La nature de l’interface matrice-particule est confirmée par des observations en 

microscopie électronique à balayage environnemental (FEI XL30 ESEM FEG) sous 0.8 kV 

sur des faciès de rupture, non revêtus, d’échantillons testés à 80°C en traction. Une très faible 

interface est observée entre les particules non traitées et la matrice (figures IV-22a et b). Les 

figures IV-22c et d montrent l’interface entre la matrice et les particules traitées AST à 3%. 

Quelques fibrilles apparaissent entre les particules de CaCO3 et la matrice. Les figures IV-22e 

et f illustrent une interaction forte entre les particules traitées AA10 et la matrice. De 

nombreux ponts de polymère sont clairement visibles entre la matrice et les charges. 

 

a)a) b)

Agrégat de CaCO3

Matrice

b)

Agrégat de CaCO3

Matrice
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c)c) d)

Matrice
Agrégat de CaCO3

Fibrilles

d)

Matrice
Agrégat de CaCO3

Fibrilles

e)e) f)

Matrice
Ponts de polymère

Agrégat de CaCO3

f)

Matrice
Ponts de polymère

Agrégat de CaCO3

Figure IV-22 : Observations en ESEM de l’interface entre matrice et particules de CaCO3 

pour différents traitements de surfaces. a et b) CaCO3 non traité, c et d) CaCO3 traité AST à 

3%, e et f) CaCO3 traité AA10. 

 

 

IV-5 : Conclusion 

Le renforcement du PA66 par addition de charges de CaCO3, de taille nanoscopique, est 

un sujet peu présent dans la littérature. Les échantillons ont été élaborés par injection - 

moulage pour des fractions massiques de charges allant de 0 à 20 % (les charges ont été 

traitées par l’acide stéarique et l’acide aminé). En raison de la sensibilité du polyamide 66 à 

l’environnement, les éprouvettes ont été stockées et caractérisées dans un état sec. 

Tout d’abord, il est à noter que l’augmentation du taux de renfort à un effet très net sur 

l’amortissement, puisque le pic de la relaxation α est déplacé vers les plus hautes 

températures. 

Tous les PA66 chargés et traités à l’acide stéarique présentent un amortissement plus 

intense que les PA66 chargés et traités à l’acide aminé. 
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Une seule relaxation a été mise en évidence par la spectrométrie mécanique dynamique, 

elle est associée à la relaxation principale de la matrice. Sa position en température ne varie 

pas alors que l’aire du pic diminue lorsque le taux de renfort change. 

Il apparaît que l’influence du traitement de surface semble primaire, si l’on compare les 

courbes du module conservatif G’ et le coefficient d’amortissement Tangente (φ). Toutes les 

courbes de G’ des PA66 renforcés par le CaCO3 et traité à l’acide stéarique sont au-dessus de 

la courbe de G’ du PA66 pur. Par contre celles des PA66 renforcés et traités à l’acide aminé 

sont au-dessous de la courbe du PA66 pur. L’essai de traction a aboutit aux mêmes 

constatations enregistrées précédemment 

Afin de voir l’influence des paramètres particulaires sur les phénomènes dissipatifs à 

l’interface polymère/particule et plus généralement sur les propriétés mécaniques des 

différents composites, gouvernée l’énergie d’interface, les courbes d’amortissement des PA66 

chargés et traités à l’acide stéarique et des PA66 chargés et traités à ‘acide aminé avec celle 

du PA66 pur ont été comparé. 

Sur la base de ces résultats, le polyamide PA66 renforcé par 5% en masse de carbonate 

de calcium (CaCO3) et traité par l’acide stéarique semble avoir les meilleurs performances 

mécaniques et pourra bien répondre aux exigences du compromis rigidité - coût. 
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Chapitre V 

Etude structurale et comportement mécanique du polypropylène 

isotactique (iPP) : Résultats et discussions 
 

V-1: Introduction 

 Le chapitre présent récapitule l’ensemble des résultats expérimentaux concernant la 

caractérisation structurale et le comportement mécanique des différents composites 

(iPP+talc). Comme toute inclusion des charges renforçantes dans une matrice de polymère 

vise principalement à améliorer les propriétés pour élargir le domaine d’utilisation, ce travail 

entre dans le cadre de l’étude des relations structure - propriétés mécaniques des composites 

(iPP+μ_talc). 

 Nous signalons que cette charge a été développée dans le but de régler les problèmes 

d’élaboration des nanocharges tout en gardant des propriétés d’utilisation nettement 

supérieures à celles des charges classiques. 

Les principaux paramètres étudiés et qui ont une influence sur le renforcement sont : 

 La taille et le facteur de forme des particules ; 

 La répartition des charges dans la matrice ; 

 Modification de la cristallinité de la matrice par l’introduction des charges (taux de 

cristallinité, taille des cristallites et nature des phases). 

 Notre étude consiste donc à une caractérisation microstructurale finie de nos matériaux 

et de la détermination des propriétés mécaniques avant de faire une liaison entre les deux.  

 A cet effet, une série d’expériences a été faite dans le but de mieux comprendre : 

1- La répartition des charges ; 

2- L’orientation des charges ; 

3- Le comportement mécanique. 

 

V-2: Analyse structurale 

Les techniques utilisées pour caractériser structuralement les échantillons sont la 

calorimétrie différentielle à balayage (DSC), la diffraction des rayons X aux grands angles 

(WAXS) et la microscopie électronique à balayage (MEB). Une analyse thermogravimétrique 

(ATG) a été également employée pour la détermination du taux réel des charges. 
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V-2-1. Analyse thermogravimétrique (ATG): Taux de charge réel 

Cette technique a été utilisée pour déterminer avec précision les taux de charge en talc 

contenus dans les échantillons, ces derniers étant nécessaires pour calculer les taux de 

cristallinité en DSC. En effet, ce sont les seuls composants qui restent après passage à haute 

température. 

Les essais de dégradation thermique sont effectués sur un appareil de type NETZSCH 

2009F3 dans la gamme de température 25°C÷600°C à une vitesse de 10°C/min sous 

atmosphère d'azote (dégradation lente par rapport à l’air). La température de dégradation 

thermique du PP isotactique (Td) est déterminée à partir du minimum de la dérivée première 

de la courbe m = f (t). 

Les thermogrammes obtenus (figure V-1) en ATG présentent un seul et unique 

processus de dégradation se produisant à haute température et correspondant à la dégradation 

thermique du constituant organique, c'est-à-dire du PP isotactique. Cette dernière est complète 

pour des températures voisines de 500°C et le produit encore présent peut être attribué au 

constituant ajouté au PP isotactique comme renfort (talc). On peut donc en déduire les 

pourcentages réels massiques en renforts. Les valeurs moyennes sur x échantillons sont 

présentées dans le tableau V-1. Le taux réel de talc mesuré par ATG étant très proche de la 

valeur de consigne, seule cette dernière sera gardée par la suite.  
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Figure V-1 : Différentes courbes de perte en poids en fonction de la température des 

différents composites. 
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En ce qui concerne la température de dégradation des composites, elle est 

proportionnelle à l'ajout des charges c'est-à-dire plus on incorpore du talc plus le pic de 

dégradation décale vers les hautes températures, donc le premier effet du renfort se manifeste 

par un décalage de cette température caractéristique (figure V-2). 
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Figure V-2: Courbes de dégradation des différents composites en fonction de la 

température 

 

A taux égale de charge, on a enregistré un décalage de la courbe du composite 

renforcé par du microtalc par rapport à celle du composite renforcé par le talc industriel 

(figure V-3). Cette différence est d'autant plus nette que le pourcentage de charge en masse est 

élevé. 

Nous avons enregistré également une augmentation dans la température de 

dégradation de 10°C pour le 3% en masse et 30°C pour un pourcentage en masse de 20% 

(voir figure V-4 et tableau V-1). 
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Figure V-3 : Comparaison des courbes de pertes en poids en fonction de la 

température pour les composites à taux de charges égales 
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Figure V-4: Comparaison des courbes de dégradation les composites à taux de charges 

égales 
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Polymère 
Taux de charge 

nominal (%) 

Taux de charge 

réel (%) 

Température de 

dégradation (°C) 

PP_Pur 0 0 367.2 

PP_03% microtalc 3 2.7 379.0 

PP_03% talcIndustriel 3 2.6 369.0 

PP_05% microtalc 5 5.2 400.9 

PP_07% microtalc 7 6.4 407.9 

PP_10% microtalc 10 10.6 407.6 

PP_20% microtalc 20 19.2 435.0 

PP_20% talcIndustriel 20 19.8 405.7 

PP_30% microtalc 30 28.9 430.0 

Tableau V-1 : Taux de charge réels  et températures de dégradation des différents composites 

 

V-2-2  Microscopie électronique à balayage (MEB) 

 Protocole et préparation des échantillons 

Les observations ont été réalisés sur un appareil JEOL 840 A LGS en mode 

topographique (SEI : Electrons secondaires) sur des surfaces d’échantillons rendues 

conductrices par métallisations (dépôt de Au). Les échantillons sont au préalable cryofracturés 

après avoir été plongés dans de l’azote liquide pendant une à deux minute environ pour avoir 

des faciès de rupture fragile. La tension d’accélération des électrons retenue est 20kV de 

manière à éviter tout risque de dégradation des échantillons. 

A titre d’exemple nous présentons ici des images de microscopie électronique qui ont 

été prises pour les PP_10% et 30% μ_talc et montrent bien que les plaquettes de talc ont une 

orientation bien déterminée. 

Suite à ces images une microanalyse en EDS a été faite dans le but de vérifier l’endroit 

de présence de la charge introduite (talc). 
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Figure V-5 : Exemple d’image et microanalyse faite par EDS d’un échantillon de PP_30% μ_talc

Zone analysée 
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• La figure V-5 représente une microanalyse faite par EDS d’un échantillon de PP_30% 

μ_talc, en examinant les clichés du MEB, on remarque que le talc suit fortement une direction 

préférentielle (sans doute due principalement à l’injection). Cette orientation s’accroît 

lorsqu’on passe d’un faible taux en μ_talc à un taux plus élevé. 

• Le spectre sur la figure V-5 confirme l’existence du talc par ses constituants essentiels : 

Mg et Si. 

Pour mieux vérifier et quantifier l’orientation et la dispersion des charges (μ_talc) dans 

la matrice iPP, nous présentons ci-dessous des images de MEB (figures V-6 ÷ V-10 faites 

pour les composites suivants : PP_10% μ_talc et 30% μ_talc avec des échelles de 

grandissement allant de 1000 à 5000. 

 A travers ces images nous confirmons la bonne dispersion et l’orientation des charges 

citées au sein de la matrice iPP. 

PP_10% microtalc 

 

X 1000 
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Figure V-6 : images de microscopie électronique pour le PP_10%μ_talc (×  1000). 

 

X 2500 
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Figure V-7 : images de microscopie électronique pour le PP_10%μ_talc (×  2500). 

 

X 5000 

 
 

 
 

Figure V-8 : images de microscopie électronique pour le PP_10%μ_talc (×  5000). 
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PP_30% microtalc 

 

X 1000 

 

         
 

         
 

Figure V-9 : images de microscopie électronique pour le PP_30%μ_talc (×  1000). 

X 2500 
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Figure V-10 : Images de microscopie électronique pour le PP_30%μ_talc (×  2500). 

 

Des exemples de faciès de rupture pour le PP_20% μ-talc et le PP_20% talc industriel 

observés par le MEB sont représentés sur les figures V-11a et V-11b. Ces images mettent en 

évidence l’orientation éventuelle des plaquettes de talc (soit le μ-talc ou le talc industriel de 

taille plus grande). 

La distribution des épaisseurs (figures V-12 a et V-12b) des plaquettes de talc et du μ-

talc a été faite sur la base des images collectées par le MEB (les mesures ont été faites sur 98 

particules pour le PP avec 20% μ_talc et 29 particules pour le PP avec 20% talc industriel).  

Ainsi, nous pouvons dire que la distribution des épaisseurs suit une distribution log-

normale, avec une épaisseur moyenne de 0.39 μm et un écart type de 0.13 μm et que cette 

épaisseur peut être considérée comme une valeur submicronique (d'où l'appellation du 

micro_talc). En ce qui concerne le talc standard (industriel) le nombre de mesure réalisé a 

donné une valeur moyenne de l'épaisseur 1.3 μm avec un écart type de 0.4 μm ce qui a 

confirmé une autre fois que ces particules possèdent des tailles micrométriques 
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L’épaisseur moyenne des plaquettes de talc industriel est environ trois fois l’épaisseur 

des plaquettes dites μ-talc. 

Cette bonne orientation des charges (μ_talc et talc standard) est due essentiellement 

aux conditions d'élaboration (extrusion) 

 
(a) 

 
(b) 

Figure V-11 : Exemple de faciès de rupture: (a) PP_20% μ-talc ; (b) PP_20%Talc industriel 
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(b) 

Figure V-12 : Distribution des épaisseurs: (a) PP_20% μ-talc ; (b) PP_20% Talc industriel 

 

V-2-3 : Calorimétrie différentielle à balayage (DSC)  

1. Cristallinité de la matrice 

La DSC  est une technique utilisée pour étudier les transitions des polymères 

(transition vitreuse, cristallisation et fusion) lorsque ces derniers sont chauffés ou refroidis 

depuis l’état fondu. 

 

Echantillons 

Tous les essais ont été réalisés avec une DSC7 de Perkin-Elmer sur des échantillons 

de masse moyenne de 10 mg et pour une vitesse de balayage comprise entre 0.2 °C/min et 

20°C/min, de 25°C à 200°C. Le calorimètre a été calibré en se basant sur les température et 

chaleur de fusion de l’indium ultra pur. 

Les différents thermogrammes ont été réalisés selon les protocoles de mesures 

suivants: 

 

 116



Chapitre V                                                                                                   Caractérisation du composite iPP/μ_talc 

 
)( CT °  

200  

140  

80  

Temps  

  

 : Montée en température de 25 à 200°C à 10°C/min 

 : Descente en température à 10°C/min 

 : Descente en température avec V=20 ; 5 et 0.2 °C/min 
Maintien 

 
Figure V-13: Protocole de mesure utilisé en DSC mesure (variation de la  température en 

fonction de la vitesse d’essai) 
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Figure V-14: Exemple de thermogramme en DSC anisotherme 
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Figure V-15. : Evolution de l’hauteur du pic en fonction du taux de charge 

 

Sur l’ensemble des thermogrammes obtenus (la figure V-14 illustre un  exemple de 

thermogramme pour le PP_Pur et le PP_20% μ-talc), on observe un seul et unique pic dont le 

sommet se situe entre 165°C et 168°C et peut être attribué à la forme cristalline alpha (α) du 

polypropylène isotactique (PP). Aucun pic de fusion visible relatif à la forme cristalline bêta 

(β) n’apparaît. Ce résultat sera confirmé par la suite par les essais de diffraction des rayons X 

(WAXS). 

La température et l’enthalpie de fusion ainsi que la température et l’enthalpie de 

cristallisation sont déterminées à partir des courbes capacité massique à pression constante en 

fonction de la température (DSC anisotherme) des composites étudiées et sont présentées dans 

le tableau V-2 (Voir également les figures  en présence du talc, la cristallisation se produit à 

plus hautes températures, c'est-à-dire pour des surfusions plus faibles. 

 

Le talc, par rapport à d’autre charge telle que les fibres de verre, augmente la vitesse 

de nucléation de la phase cristalline α du PP isotactique [88]. De plus, la cristallisation se 

produisant pour des surfusions plus faibles, l’effet de la nucléation hétérogène sera plus 

notable dans le cas des composites chargés par le talc. Il semblerait que les plaquettes de talc 

réduisent de manière plus significative l’énergie d’interface et permettraient donc d’adsorber 

plus facilement le PP à leur surface : L’énergie libre s’opposant à la formation d’un germe 
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critique est ainsi davantage abaissée. En résumé, nous pouvons dire que la cristallisation du 

PP est favorisée par la présence du talc et cette influence sera plus importante lorsque le talc 

devient plus fin. 

 

Polymères 
Tm 

(%) 

Tc 

(°C) 

Tf 

(°C) 

Xc 

(%) 

 

PP_Pur  0 117,6 165,5 50,0 

PP_3% μ-Talc 3 125,6 166,5 52,5 

PP_3% talc Industriel 3 125.0 166.2 52.1 

PP_5% μ-Talc 5 126,0 167,5 52,5 

PP_7% μ-Talc  7 126,5 167 52,5 

PP_10% μ-Talc  10 127,0 167,5 52,5 

PP_20% μ-Talc  20 129,5 167 53 

PP_20% talc Industriel 20 127 166 52,0 

PP_30% μ-Talc 30 130,5 167 53,5 

 

 

Avec :  

Tm : Taux de charge en masse  

Tc : Température de cristallisation 

Tf : Température de fusion 

Xc : Taux de cristallinité 

 

 

Tableau V-2 : Résultats de la DSC avec une vitesse de balayage de 10°C/min 

 

Une augmentation significative de la fraction massique des charges conduit à une 

augmentation négligeable [89], en regard de la précision des mesures, du taux de cristallinité. 

En effet, pour un pourcentage massique en μ-talc passant du simple au double, la variation du 

taux de cristallinité est très faible (tableau V-2). 

 On constate (tableau V-2) que, quel que soit le pourcentage massique du μ-talc 

considéré, la cristallisation se produit à une température comprise entre 125°C et 130°C. Donc 

on peut dire que la vitesse de nucléation de la phase α peut être considérée comme constante 

(elle varie peu avec l’augmentation du taux de charge en μ-talc). 

 La figure V-15 sur laquelle on a représenté la variation des hauteurs des pics relatifs à 

la fusion des cristallites de la phase α au cours de la montée en température, montre bien qu'il 

y a une modification au niveau de la morphologie qui s'est manifesté par une décroissance au 

niveau des hauteurs des pics lorsqu'on augmente le taux de charge de talc.  
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Effet de la vitesse sur la cristallisation 

 Cette partie d'étude a été faite juste pour mettre  en évidence l'effet de la vitesse de 

balayage sur la cristallisation. 
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Figure V-16: variation du taux de cristallinité en fonction de la vitesse de cristallisation pour 

le PP_pur 
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Figure V-17 : variation du taux de cristallinité en fonction de la vitesse de cristallisation pour 

le PP_30% microtalc 

 

 120



Chapitre V                                                                                                   Caractérisation du composite iPP/μ_talc 

En faisant une comparaison sur les deux histogrammes ci-dessus, on voit clairement 

que le taux de charge incorporé à la matrice du iPP augmente le taux de cristallinité des 

différents composites pour toutes les vitesses d’essai.  

Suite à ces résultats il parait clairement (d’après les figures V-16 et V-17) que la 

vitesse de refroidissement à un effet plus important (nucléation hétérogène) en présence du 

talc (le cas du PP avec 30% en masse du microtalc) puisque le taux de cristallisation passe de 

49%  à 20 °C/min à un taux de 60% pour une vitesse de 0.2 °C/min (soit une augmentation de 

≈ 23%). Contrairement à la matrice (iPP pur), l'augmentation du taux de cristallinité est de 

l'ordre de 5% en diminuant la vitesse 100 fois. 

 

V-2-4: Texture 

 1. Diffraction des rayons X (WAXS) 

 

 

 
 
 
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

  

Z: (suivant la longueur) 

(suivant l'épaisseur): X 

Y: (suivant la largeur) 

1       234  5
(a) Suivant l'épaisseur (b) Suivant la longueur (c) Suivant la largeur 

Figure V-18   : Exemples de clichés de diffraction du PP_7% μ_talc 

 

 121



Chapitre V                                                                                                   Caractérisation du composite iPP/μ_talc 

Les essais de diffraction ont été réalisés sur des éprouvettes de forme cubique (≈ 2mm 

de coté) dans le but de voir les différentes phases cristallines existantes dans le matériau et 

éventuellement l’orientation des charges et des lamelles cristallines. 

 

La figure V-18 représente les clichés de diffraction des rayons X dans les trois 

directions d’observation [90]. Dans la figure V-18b on observe l’ensemble des plans 

réticulaires de la phase cristalline α  dont 2 correspond au plan (110), 3 au plan (040), 4 au 

plan (130) 5 au plan (-131) ainsi que  1 correspondant au plan du talc (002). Tous ces plans 

réticulaires apparaissent respectivement pour les angles en 2θ suivants : 14.1°, 16.9°, 18.6° 

21.9° et 9.5°. 

 

 Aucun pic (plan réticulaire) n’a été observé pour les angles en 2θ égaux à 16.1°et 21° 

correspondant respectivement au plan (300) et (301) de la forme cristalline β du PP 

isotactique [91]. Par conséquent, les composites étudiés sont à base de PP isotactique sous sa 

forme cristalline α et cette dernière est exclusive ce qui est en accord avec les résultats de la 

DSC (pourcentage en phase β nul ou trop faible pour être détecté à l’aide de cette technique). 

 

 Dans la figure V-18a, on remarque bien que les trois caractéristiques de réflexion 

(110), (130) et (-131) de la phase cristalline α apparaissent sous forme d’anneaux uniformes. 

Le seul plan dans cette direction (axe X : épaisseur) qui est orienté c’est le plan (040). 

 

 Par contre, dans la figure V-18b et V-18c on voit bien que l’ensemble de réflexions 

sont nettement orientés cela veut dire que l’injection a donné naissance à une forte texture 

dans le sens de l’injection et la largeur de la plaque injectée. Dans la direction de l’épaisseur, 

l’orientation n’est pas vraiment claire. 

 

 En plus, dans les deux clichés V-18b et V-18c, on voit bien la présence du plan 

réticulaire 1 correspondant à la charge introduite du μ-talc dans la matrice PP. Ce plan n’est 

pas visible dans le sens de l’épaisseur, cela veut dire que les plaquettes de talc sont (couchées) 

dans le plan de la plaque et sont parallèles au sens de l’injection. 

 

 Qualitativement, la diffraction du talc (le plan [002]) selon la direction X (suivant 

l'épaisseur) montre bien cette orientation dans le plan (YZ). 
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 L’augmentation de la fraction massique de renforts ne conduit qu’à une diminution de 

l’intensité diffractée, liée à l’absorption des rayons X par les particules de talcs. 

 

 Suite à ces essais, il a été confirmé (en plus des images de MEB) l’existence 

d’orientation préférentielle des plaquettes de talc qui sont à plat dans la plaque injectée. Donc 

les plaquettes sont disposées le long de l’épaisseur (⊥ à l’axe X). 

 

 

CLICHES DE DIFFRACTION 

 
PP_Pur 

   
RX suivant X RX suivant Y RX suivant Z) 

 
PP_03% μ_talc 

   

RX suivant X RX suivant Y RX suivant Z) 
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PP_05% μ_talc 

   
RX suivant X RX suivant Y RX suivant Z) 

 

 

PP_10% μ_talc 

   
RX suivant X RX suivant Y RX suivant Z) 

 

 

PP_20% μ_talc 

 
  

RX suivant X RX suivant Y RX suivant Z) 
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PP_20% talc Industriel 

   
RX suivant X RX suivant Y RX suivant Z 

 

 

 

PP_30% μ_talc 

 
  

RX suivant X RX suivant Y RX suivant Z) 

 

Figure V-19: Différents clichés de diffraction des les trois direction 
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Figure V-20 : Diffractogrammes  de diffraction déterminé dans les trois directions pour le  

PP_ pur 
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Figure V-21 : Diffractogrammes de diffraction déterminé dans les trois directions pour le 

PP_7% μ_talc 
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Figure V-22 : Diffractogrammes de diffraction déterminé dans les trois directions pour le 

PP_20% μ_talc 

 

 Les spectres sur les figures V-21 et V-22, déterminés à partir des clichés de 

diffraction, comparées avec celui de la figure V-20, témoignent l’existence du plan réticulaire 

correspondant au talc (002) à 2θ=9.5°.  

 

 Afin de quantifier l'orientation préférentielle du talc et des lamelles cristallines de la 

phase α du PP, la méthode de Wilchinsky a été utilisée. La figure V-23 reporte dans un 

diagramme ternaire de Wilchinsky l’orientation des plaquettes de talc dans les composites 

PP_μ-talc. Dans une telle représentation si les plaquettes de talc ne présentent pas 

d’orientation spécifique dans les composites, alors ceux-ci sont localisés à l’intersection des 

trois bissectrices. Or, sur cette figure, le point relatif au talc est toujours proche du sommet X 

du triangle, ce qui signifie que les plans (002) du talc sont parallèles au plan YZ. En d’autres 

termes, les plaquettes de talc sont couchées dans les plaques injectées. Le point étant de plus 

situé sur la bissectrice, les directions Y et Z jouent des rôles similaires (on parle alors 

d’orthotropie).  

 L’orientation des lamelles cristallines des différents composites est également reportée 

sur le diagramme de Wilchinsky (Figure V-23). On peut constater que celle-ci ressemble à 

l’orientation des plaquettes de talc. Tous les points du plan réticulaire (040) sont proches du 
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sommet X, ce qui signifie que les plans (040) de la phase α sont parallèles au plan YZ. Pour 

le PP Pur, l’orientation de l’axe  (axe des chaînes) est orthotrope dans le plan XZ. On peut 

donc, s’attendre à une différence de comportent mécanique entre Y et Z. Contrairement à 

cette constatation les essais de traction ont montré qu’il n’y a pas de différence entre les deux 

axes Y et Z. Donc, on peut dire que le comportement du PP pur est celui d’un matériau 

isotrope. En ce qui concerne les composites leur axe b

b
r

r
 (axe des chaînes) est bien orienté 

selon X, avec orthotropie dans le plan YZ. L’orientation du talc (due principalement à 

l’injection) a donc entraîné une orientation préférentielle des cristallites. Cette orientation 

préférentielle des cristallites ne dépend en revanche ni du type de talc (μ-talc ou talc 

« standard »), ni du taux de charge. 

 La normale aux plaquettes de talc des composites avec 10%, 20% et 30% μ-talc est 

fortement orientée selon la direction X. par contre pour les composites avec 03%, 05% et 07% 

μ-talc ainsi que 20% de talc industriel est moins orientée par rapport aux fortes charges en μ-

talc. Ceci laisse à dire que l’orientation du talc est affectée par le taux de charge. Plus le 

pourcentage augmente plus le talc s’oriente de mieux en mieux dans la matrice, surtout une 

fois le réseau est formé. Ceci laisse penser que quelque soit la direction de sollicitation 

mécanique dans le plan de la plaque, les plaquettes de talc vont jouer le même rôle. 

 On peut remarquer en outre que l’orientation du μ-talc est d’autant meilleure que le 

taux de μ-talc est important. Dans le cas du talc « standard », à taux de charge égal, 

l’orientation est moins bonne qu’avec le μ-talc. En effet, du point de vue de l’orientation des 

plaquettes de talc, il semble que l’on obtienne la même orientation avec 7% de μ-talc qu’avec 

20% de talc « standard ».  

 

 Les résultats de la diffraction des rayons X et de l’analyse quantitative par le 

diagramme de Wilchinsky, nous poussent à proposer une vision schématique de la texture des 

composites (voir schéma de la figure V-24). Suite à cette analyse nous pouvons dire que nous 

sommes en présence d’un réseau formé par des plaquettes de talc qui sont couchées dans le 

plan de la plaque injectée entre lesquelles se trouvent les lamelles cristallines orientées d’une 

façon plus au moins orthotrope. Ce qui revient à dire que l’orientation du talc (due 

principalement à l’injection) a entraîné une orientation des cristallites [92]. 
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Figure V-23 : Diagramme de Wilchinsky, représentant l’orientation de la normale aux plans 

(002) du talc et de la normale aux plans (040) de la phase α du PP. 

 

 

 
 

Figure V-24 : Schéma du réseau formé par les plaquettes de talc et les lamelles cristallines du 

PP 
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V-3: Propriétés mécaniques 

V-3-1: Spectrométrie mécanique (DMA) 

 Cette technique consiste en la mesure des propriétés viscoélastiques (le cas des 

polymères semi-cristallins) d’un matériau, plus précisément de son module dynamique dans 

une gamme de température ou une gamme de fréquence donnée : 

Dans ce cas la sollicitation est une fonction sinusoïdale du temps ; le module 

dynamique qui exprime le rapport ( )
( )t
t

ε
σ  entre la contrainte appliquée et la déformation de 

l’échontillon mesurée est un nombre complexe G* = G’ +i G’’. 

Le déphasage tanφ = G’’/G’ entre contrainte et déformation et aussi appelé coefficient 

de frottement intérieur ; il présente la proportion d’énergie dissipée dans l’échantillon par 

rapport à l’énergie élastique mise en jeu au cours d’un cycle de déformation. 

 

Dans notre étude, l’intérêt de ces mesures apparaît sur deux plans : 

1- les variations du module dynamique en fonction de la température ou de la 

fréquence correspondent à des phénomènes de relaxation caractéristiques du polypropylène. 

2- le module dynamique d’un système composite est fonction non seulement du 

module de ses constituants, mais également de leur arrangement géométrique. 
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Figure V-25 : Evolution du module de conservation en fonction de la température pour les 

différents composites de PP 
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Figure: V-26 : Evolution du coefficient de perte en fonction de la température pour les 

différents composites de PP 
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Figure V-27: Comparaison de tanφ dans le talc standard 3% et le μ_talc 3% 
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Modules de perte (G'') en fonction de la température
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Figure V-28 : Evolution du module de perte en fonction de la température pour les différents 

composites de PP 

 

 

 Dans le but de mettre en évidence l’effet du taux de charges de talc sur la mobilité 

moléculaire et donc sur l’organisation structurale, des expériences de spectrométrie ont été 

menées. Les modules de conservation (G’) et de perte (G’’), ainsi que le cœfficient 

d’amortissement (tanφ) ont été mesurés en fonction de la température à une fréquence de 1 

Hz. 

 Les résultats relatifs à l’influence ou non du paramètre étudié ci-dessus sur les courbes 

de G’, G’’ et tanφ en fonction de la température sont représentés sur les figures V-25÷28. 

 On retrouve bien, sur l’ensemble des spectres de l’amortissement tanφ en fonction de 

la température, les relaxations α et α’ identifiées dans le PP isotactique pour des températures 

voisines respectivement de 275 K et 350 K. Par contre, la relaxation β est difficile à visualiser 

sur ces courbes et donc à indexer en température. 

 Par ailleurs, sur l’ensemble des courbes de G’ en fonction de la température on 

observe vers 260 K une chute de module de l’ordre d’une décade correspondant à la 

relaxation principale α, phénomène se traduisant par un maximum sur les courbes de G’’ vers 

270.K 
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 Sur la figure V-25, on peut constater que les courbes de G’ en fonction de la 

température, sont légerment décalées sur tout l’intervalle étudié. Cela laisserait à penser que le 

pourcentage massique de charge à une influence sur la valeur du module d’élasticité. 

 Les courbes sur la figure V-26 de tanφ en fonction de la température montrent une 

différence très marquée de la hauteur de la relaxation α’en fonction de la fraction de charges. 

Par ailleurs, on n’observe pas de décalage en température des courbes. 

 Les courbes présentent les mêmes tendances que celles observées pour le module 

dissipatif. 

 Les courbes sur la figure V-27 montre l’influence de la granulométrie des charges sur 

l’amplitude des relaxations α et α’, pour le même taux de charge (3% μ_talc et 3% talc 

industriel), on constate que l’amplitude des relaxations a augmenté en gardant la même allure. 

 La présence de charges a déplacé le pic de relaxation α vers les hautes températures.  

 

V-3-2: Comportement en traction (Vidéotraction) 

L’objectif de la vidéotraction est de connaître le comportement réel (vrai) du matériau 

et non de la structure d’essai qu’est l’éprouvette. Pour cela, nous avons utilisé un système de 

vidéotraction qui a été mis au point à l’école des mines de Nancy au laboratoire de physique 

du solide par l’équipe du professeur G’SELL [93]. 

Les essais ont été réalisées sur une machine de traction MTS 1-ME équipée d’une 

cellule de force de 5 kN à température ambiante et pour une vitesse de 2 mm/min, ce qui 

correspond à une vitesse de déformation initiale de 10-3 s-1. Les échantillons sont des 

éprouvettes de type haltère (Figure V-29) 

 
 

 

 

 

Figure V-29 : Caractéristiques dimensionnelles (en mm) et dispositions des taches sur 

l’éprouvette de traction 
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Ainsi, le système vidéotraction, en mode 4 taches disposées à proximité du plan 

médian, est utilisé pour le calcul de la déformation sur un domaine restreint de la zone utile 

(figure V-29). Deux taches, figurées  et , disposées parallèlement au sens de sollicitation 

permettent le calcul de la composante longitudinale ( vLε ) de la déformation. Deux autres  et 

, disposées perpendiculairement à la sollicitation conduisent à l’expression de la 

composante transverse ( vTε ). En supposant que la déformation dans l’épaisseur est égale à sa 

valeur mesurée dans le sens de la largeur, la dimension de la section  locale peut être évalué à 

chaque instant selon la relation : 

 
2

0 )1()( vTStS ε+=        (V-1) 

 

Compte tenu du fait que les plaquettes utilisées sont texturées, nous avons mesuré les 

propriétés dans la direction de l’injection (Z) et dans la direction perpendiculaire (Y) pour 

détecter d’éventuels effets d’anisotropie. Les directions choisies sont illustrées sur la figure V-

30. Les mesures ont été réalisées sur quatre éprouvettes (pour chaque formulation). 

 

 
Figure V-30 : Orientation des éprouvettes de traction dans une plaquette injectée 
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Figure V-31 : Evolution de la contrainte vraie en fonction de déformation vraie pour le 

PP_pur 
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Figure V-32: Evolution de la contrainte vraie en fonction de déformation vraie pour le 

PP_20% μ_talc 
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Les figures V-31 et V-32 représentent respectivement l’évolution de la contrainte vraie 

en fonction de la déformation vraie pour le PP_pur et le PP_20% μ-talc. Nous pouvons dire 

que dans les deux directions (Y et Z) la matrice PP et les composites possèdent le même 

comportement, cela confirme l’orthotropie déjà signalée. La différence dans les taux de 

déformation à rupture vient toujours du fait que les éprouvettes ne sont pas découpées dans le 

même endroit. 

Les propriétés mécaniques des composites iPP ont été caractérisées à température 

ambiante. Les principales propriétés déterminées par traction sont généralement le module de 

Young, la contrainte d’écoulement et la déformation à rupture. 

 

1000

1500

2000

2500

3000

3500

4000

4500

5000

5500

0% 03%
TalcIndustriel

3% 5% 7% 10% 20% 20% 
TalcIndustriel

30%

Taux de charge

M
od

ul
e 

de
 Y

ou
ng

 [M
Pa

]

Axe Y: Largeur
Axe Z: sens de l'injection

 
Figure V-33 : Effet de la taille de charge sur le module d’Young (E) lors d’un essai de traction 

 

La figure V-33 représente l’évolution du module de Young (E) dans les deux 

directions (vu les dimensions des plaques injectées, dont l’épaisseur est ≈3 mm, on a pas pu 

réaliser des éprouvettes pour les essais dans la troisième direction). 

Tout d’abord, on constate pour les composites que le module élastique est peu sensible 

à la direction de sollicitation, comme attendu car la texture cristalline semblait conduire à des 

propriétés orthotropes. De plus, le renforcement élastique augmente avec le taux de renfort 

[94] c’est le principal effet de toute introduction de renfort dans une matrice. Dans nos 

composite renforcés par du μ-talc, avec seulement 03% on a un gain en module élastique 
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d’environ 30%. A partir de ce taux de charge et jusqu’à 10% de μ-talc, on peut dire qu’il y a 

constance dans l’évolution du module, ce n’est qu’à partir de 10% que l’augmentation du 

module devient claire et atteint les 200% environ, pour les deux directions, avec un taux de 

charge de 30% μ-talc. 

De ce fait, on peut dire, vu l’évolution du module longitudinal (E), que le réseau 

percolant formé par le talc et les lamelles cristallines commence à prendre naissance à partir 

de 03% de μ-talc et se sature au dessus de 10% de μ-talc.  

Le module de Young peut être représenté en fonction du taux de charge en μ_talc 

(figure V-34). Ainsi, pour l'ensemble des composites, aucune différence significatives, 

comme prévue, n'a été observée entre les deux directions (suivant la longueur et suivant la 

largeur). 
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Figure V-34 publication: Evolution du module de Young en fonction du taux de 

charge 
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Figure V-35 : Evolution de la contrainte maximale en fonction du type de charge 

 

Egalement, l’évolution de la contrainte d’écoulement et la déformation à la rupture 

conduisent à la même conclusion concernant la formation du réseau. On a une forte 

augmentation de la contrainte d’écoulement à 03% de μ-talc (figure V-35), elle se stabilise 

jusqu’à 10% de μ-talc, au-delà de ce pourcentage elle commence à diminuer. 

Nous tenons à signaler que dans le cas du PP avec le μ-talc et contrairement au PP 

avec le talc industriel ou le PP avec carbonate de calcium [94], la contrainte maximale 

augmente (par rapport à celle du PP pur : figure V-35) en présence de cette nouvelle charge 

renforçante. Ce comportement est similaire à celui où le PP est renforcé par les fibres de 

verre. 

La même chose pour la déformation à la rupture. A 03% de μ-talc, on a une 

diminution importante par rapport à la matrice puis une stabilisation et au-delà de 10% de μ-

talc commence la diminution. 
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Figure V-36 : Evolution de la déformation maximale en fonction du type de charge 

 

Afin de voir l’effet des paramètres géométriques du μ-talc (facteur de forme et surface 

spécifique), les mêmes essais mécaniques ont été réalisées, avec les mêmes conditions, sur le 

polypropylène chargé avec 03% et 20% en masse de talc industriel et dont le facteur de forme 

et surface spécifique sont respectivement 1,3 et 6,2. 

 Nous avons constaté que les propriétés mécaniques surtout le module longitudinal 

(figure V-33) et la contrainte maximale du polypropylène renforcé par 03% en masse de talc 

industriel (figure V-35) se rapprochent beaucoup aux propriétés de la matrice et sont 

nettement inférieurs à ceux obtenus pour un polypropylène chargé avec 03% en masse de μ-

talc. Cette différence diminue au fur et à mesure que le réseau se forme. Donc, au delà de 10% 

en masse, l’effet des paramètres géométriques du talc commence à diminuer. 

Pour un même taux de charge (03% en masse), ont obtient des propriétés mécaniques 

plus importantes (E, σ) avec le μ-talc qu’avec le talc industriel (classique). Nous tenons à 

signaler que les deux talcs ont les mêmes propriétés, la seule différence réside dans la 

géométrie et en plus l’obtention du μ-talc est plus facile et moins coûteuse que les charges 

nanoscopiques. 
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Ainsi, il est possible d’obtenir un matériau avec de meilleures caractéristiques 

mécaniques tout en introduisant à la matrice (PP) un taux de charge en masse (μ-talc) minime 

(03% à 07%) au lieu d’utiliser un taux supérieur ou égal à 20% de talc industriel. Ce qui offre 

une importante réduction du poids et par conséquent le prix du matériau. 

 

V-3-3 Essai de compression 

Pour vérifier les résultats de l’analyse microstructurale par rayons X et l'analyse 

quantitative par le diagramme ternaire de Wilchinsky, des essais de compression, sur des 

éprouvettes de forme cubique (coté ≈ 1.75 mm), ont été réalisées dans les trois directions. Les 

essais ont été réalisés sur une machine MTS1/ME avec une cellule de force égale à 5 kN. La 

vitesse adaptée pour l'ensemble des essais était de 0.1 mm/min. 

 

Suivant la longueur 
de la plaquette  

X 

Z 

Y 

Compression suivant 
l'épaisseur de la plaquette 

Suivant la largeur  
de la plaquette 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure V-37 : Eprouvettes de forme parallélépipédique 

 

La faible épaisseur (≈2,5 mm) des plaquettes injectées (qui a rendu impossible, la 

réalisation des éprouvettes de traction dans le sens X), nous a poussé à utiliser une autre 

technique pour la caractérisation macroscopique. 
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A cet effet, la compression a été utilisée pour l’étude du comportement mécanique 

dans les trois directions. Les essais de compression ont été réalisés sur des éprouvettes 

cubique de 2 mm de coté avec une vitesse de 0.1 mm/min 

Suites aux différents essais, Il a été confirmé que les plaquettes de talc sont à plat et 

dans le sens de l’épaisseur. La figure V-38 représente la variation de la contrainte en fonction 

de la déformation pour le PP renforcé par 20% en masse de μ-talc. 

Pour l’ensemble des directions, la contrainte seuil de plasticité est simple à déterminer. 

Cette dernière est pratiquement la même dans les deux directions Z et Y; par contre, elle est 

plus importante dans la direction de l’épaisseur. La même remarque peut être faite concernant 

la contrainte d’écoulement stationnaire qui est plus visible dans les deux directions Z et Y que 

dans le plan des charges (axe X).  

 

En résumé, on peut dire que ces deux propriétés mécaniques dans les deux directions 

Z et Y sont sensiblement identiques (nous signalons un léger décalage de la contrainte 

d’écoulement stationnaire) et sont inférieures à ceux trouvées dans la direction de l’épaisseur 

(axe X). Ces essais nous confirment une autre fois la position des plaquettes de talc par 

rapport aux lamelles cristallines. 
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Figure V-38 : Essai de compression dans les trois directions du PP_20% microtalc 
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Figure V-39 : Essai de compression dans les trois directions du PP_20% talc industriel 

 

 

Polymère 
Direction 

suivant 
E (MPa) σy (MPa) Déformation (%) σp (MPa) 

Longueur 2495 100 9 90 

Largeur 2687 102 8,5 82 PP_20% μ_talc  

Epaisseur 2706 123,8 8 122 

Longueur 2236 100,2 9 90 

Largeur 2285 102 8,5 82 
PP_20% 

TalcIndus. 
Epaisseur 2507 123,8 8 122 

 

Tableau V-3 : Caractéristiques déterminées après essais de compression 

 

V-3-4 Essai de choc  

Les essais de chocs ont été réalisés sur un mouton Charpy disponible au département 

de mécanique. 

Les éprouvettes utilisées sont de forme parallélépipédique dont les dimensions sont : 

(90x20x2,5) mm 
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Polypropylène Résilience Ecartype 

Pur 13,28 2,65 

03%m-Talc 17,05 2,12 

05%m-Talc 15,91 2,63 

07%m-Talc 16,84 1,88 

10%m-Talc 15,17 2,21 

20%m-Talc 14,82 1,96 

30%m-Talc 9,99 0,76 

03%TalcIndus 12,39 0,77 

20%TalcIndus 12,85 1,881 

Tableau V-4 : Résultats de l’essai de choc 
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Figure V-40 : Evolution de la résilience en fonction du taux de charge pour les différents 

composites 

 

 La figure V-40 représente l’évolution de la résilience en fonction du taux de charge en 

talc des différents composites ; on voit bien que le comportement des composites de PP 

renforcés par le microtalc ne suit pas la loi des mélanges classique et contrairement à cette loi 

nous avons eu un gain en résilience pour les taux allons de 3% à 10% (hypothèse de la 

formation de réseau) et à partir de ce pourcentage on revient au comportement classique des 

composites. Cette différence dans les propriétés de choc est due principalement aux propriétés 

géométriques des charges renforçantes (facteur de forme). Ce qui revient à dire que ce type de 
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renfort est très adapté pour les composites destinés à la fabrication des éléments devant 

résister aux chocs tels que les pare chocs de voitures (pour information, la firme Renault 

utilise ce type de composite pour la fabrication des pare-chocs). 

 

V-4 : Conclusion 

Malgré des propriétés intéressantes, les renforts plaquettaires de type montmorillonite, 

ont montré leurs faiblesses. En effet, l’amélioration des propriétés macroscopiques dépend de 

l’état de dispersion de la montmorillonite. Alors qu’il est relativement bien maîtrisé dans le 

polyamide-6, aucune solution permettant d’exfolier correctement la montmorillonite n’a été 

trouvé pour élaborer des nanocomposites à matrice polyoléfine. Dans cette optique, il s’avère 

intéressant de développer des charges permettant de retrouver les avantages de la 

montmorillonite sans avoir l’inconvénient de l’exfoliation. Avec des charges, de taille sub-

micronique, développé et fourni par MULTIBASE ‘Dow Corning’ et appelé par la suite μ-

talc, il serait en effet possible de renforcer les polymères à prix réduit et des propriétés 

macroscopiques meilleures. Cette étude nous a permis d’analyser les performances du μ-talc 

utilisé comme renfort dans le polypropylène isotactique. L’analyse microstructurale a été faite 

essentiellement par DSC. Dans les composites étudiés, le iPP est sous sa forme cristalline α et 

cette dernière est exclusive. Ce résultat a été observé par DSC et confirmé par WAXS. La 

diffraction des rayons X a été utilisée pour étudier l’orientation préférentielle du talc et des 

lamelles cristallines. Cette orientation préférentielle a été quantifiée par construction du 

diagramme de Wilchinsky. Des observations de MEB ont été également réalisées et ont 

confirmé cette orientation. Suite aux résultats expérimentaux et suite à l’étude qualitative 

d’orientation, nous pouvons dire que la structure développée du iPP chargé est un réseau 

formé par des plaquettes de μ-talc entre lesquelles se trouvent des paquets de lamelles 

cristallines. Pour détecter d’éventuels effets d’anisotropie et en même temps pour vérifier 

l’orientation des charges et des lamelles, les propriétés ont été mesurées dans les trois 

directions. La caractérisation mécanique valide l’existence du réseau formé par les plaquettes 

de talc et les lamelles cristallines de PP. Pour le μ-talc, la formation du réseau débute à partir 

de l’introduction de 03% de charge en masse, comme en témoigne l’évolution des propriétés 

mécaniques avec le taux de charge. Pour le talc standard (industriel), il semble qu’une fraction 

supérieure à 03% massique soit nécessaire pour assurer la formation du réseau. Ceci montre 

l’intérêt d’optimiser l’épaisseur des particules de talc. 
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Conclusion générale et perspectives 

 

La première partie d'étude a porté sur le renforcement du PA66 par addition de charges 

de CaCO3, de taille 50 nm, sujet peu présent dans la littérature. Les échantillons ont été 

élaborés par injection – moulage (fourni par RHODIA) pour des fractions massiques de 

charges allant de 0 à 20%. En raison de la sensibilité du polyamide 66 à l’environnement, les 

éprouvettes ont été stockées et caractérisées dans un état sec de moulage. 

 

Alors qu’aucune modification structurale significative n’est observée, le renforcement 

mécanique se traduit par une augmentation des propriétés élastiques, indépendamment de la 

température, au détriment de la contrainte maximale admissible ou de la déformation à la 

rupture avec une fraction massique croissante de charges. La résistance au choc Charpy 

diminue en raison d’une mauvaise dispersion des charges. Un décalage du pic de relaxation 

principale est observé vers les hautes températures. L’incorporation de CaCO3 influence les 

mécanismes de déformation des composites par un décalage de la température de transition 

fragile – ductile : 

- la décohésion à l’interface matrice/particule a tendance à diminuer la température de 

transition fragile – ductile. 

- La dispersion des charges joue un rôle fondamental puisque la formation d’agrégats 

susceptibles d’initier une rupture fragile déplace la transition fragile – ductile vers les hautes 

températures. 

 

Diminuer l’adhésion à l’interface charge/matrice grâce à un traitement de surface des 

charges non réactif permet de promouvoir la décohésion. En conséquence, pour un traitement 

non réactif, le module élastique est légèrement inférieur à celui obtenu pour un traitement 

réactif mais la résistance au choc peut être améliorée (à condition bien-sûr d’assurer une 

bonne dispersion des charges). 

 

Pour aller plus loin dans la compréhension des mécanismes et du rôle de l’adhésion 

interfaciale, il est indispensable de travailler sur la dispersion des charges. Une étude à 

différents taux d’humidité permettrait également de compléter cette étude et de s’intéresser en 

particulier aux cinétiques d’absorption de l’eau en fonction du traitement de surface. 
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Dans la deuxième partie du travail nous avons analysé des composites à base du 

polypropylène (PP) isotactique renforcés par du talc de taille micronique avec des taux de 

charge en masse variants de 03% à 30% et sans aucun traitement de surface. A des fins 

comparatives le Polypropylène (PP) pur, PP avec 03% et PP avec 20% de talc industriel ont 

été également étudiés. Le renforcement du PP isotactique par du talc de taille micronique se 

traduit par une augmentation des propriétés élastiques au détriment de la contrainte maximale 

admissible ou de la déformation à la rupture avec une fraction massique croissante de charges. 

Ces modifications de propriétés sont les conséquences directes  de l’augmentation du facteur 

de forme et de la surface spécifique des charges employées. Pour un même taux de charge, le 

PP avec le μ-talc présentent des propriétés beaucoup plus améliorées par rapport à un PP avec 

le talc industriel (classique). 

 

L’utilisation du μ-talc dans les PP nous a permis d’avoir, avec un taux de charge 

minime de 03% à 07% en masse, des propriétés mécaniques équivalentes ou supérieures à 

celles obtenues en ajoutant 20% ou plus de talc classique et en plus la mise en œuvre de ces 

talcs est simple. La technique de mise en œuvre (injection) a pour effet de contrôler 

l’organisation spatiale des charges. Le réseau ainsi formé et dont les dimensions sont réglées 

et contrôlées par le taux et la taille de charge, est la conséquence de cette mise en œuvre. 

 

Cette étude de caractérisation du polypropylène renforcé, par une nouvelle charge de 

talc de taille intermédiaire entre les charges classiques et les nanocharges, nous a permis de 

confirmer l'intérêt capitale de l'exploitation de ces nouveaux composites qui possèdent des 

caractéristiques nettement supérieures à ceux des composites classiques et sans avoir 

l'inconvénient de l'exfoliation qui se pose lorsqu'il s'agit d'une matrice polyoléfine (PE et PP) 

qui sont largement utilisé dans la vie quotidienne. Avec ce type de charge, de taille 

submicronique (c'est-à-dire supérieure au nanomètre et inférieure au micron), il serait en effet 

possible de renforcer les polymères à prix réduit et mise en œuvre facile tout en garantissant 

des propriétés macroscopiques meilleures. Cette partie d'étude confirme l'intérêt des charges 

d'épaisseur réduite, même si elle n'est pas classée comme nanoscopique (nanocomposite). 

 

L'analyse microscopique et l'étude du comportement mécanique, nous ont permis de 

collecter une grande base de données expérimentales qui sera exploité pour modéliser la 

structure développée afin de prédire les propriétés surtout mécaniques et d’optimiser le 

meilleur renforcement afin d'élargir le domaine d'utilisation de ce nouveau composite. 
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Abstract: 
In the first part of this work, the effects of interfacial adhesion strength on the 

mechanical behaviour of composites of poly(amide) 66 and calcium carbonate (CaCO3)  
particles (developed and provided by RHODIA) has been investigated. The 50 nm average 
diameter particles have been surface-treated using two kinds of coupling agent having various 
affinities with respect to the matrix. Tensile and impact tests, associated with dynamical 
mechanical analysis, have been performed on injection-molded samples. The structural 
characterization of the specimens has been carried out using differential scanning calorimetry 
and wide-angle X-ray scattering. It is observed that the matrix structure remains roughly 
independent of the surface treatment despite a weak nucleating effect of the filler particles. 
The surface treatment of the particles strongly influences the dispersion of the particles. Even 
when dispersion is poor, the elastic properties of the reinforced polyamide increase with the 
weight fraction of CaCO3, below as well as above the glass transition temperature. Impact 
toughness decreases due to poor dispersion of the particles. SEM investigation reveals that the 
interfacial strength affects local deformation processes, such as debonding and fibrillation of 
the matrix around the particles, during the macroscopic deformation of the composites.  

In the second part, injected polypropylene/talc composites (developed and provided by 
the company MULTIBASE 'Dow Corning' and later called μ_talc) were studied to evaluate 
the conditions leading to the formation of a mixed talc-polymer crystalline lamellae 
percolating network and the influence of such a network on the nanocomposite mechanical 
properties. The talc used was either conventional micron sized (conventional talc) or 
submicron sized particles (μ-talc). In the case of μ-talc, several talc fractions were studied, 
ranging between 3 and 30 wt.%. The nanocomposite crystallinity was characterised by 
differential scanning calorimetry (DSC) and wide-angle X-ray scattering (WAXS). It was 
found that talc acted as a nucleating agent, and that only the μ-phase was detected. Though 
the quantification on a Wilchinsky diagram, the talc particles were found to lie in the sample 
plane, the PP crystalline lamellae being orthotropically distributed perpendicularly to the talc 
particles. The mechanical properties of the composites were tested in different directions by 
tensile and compression tests. The mechanical behavior of the composites confirms the 
microstructural model. The large difference between the observed and predicted modulus was 
attributed to the formation of a mixed percolating network, including talc particles and PP 
crystalline lamellae. At high talc loadings, that is when the mixed percolating network is 
completely formed; the reinforcement can well be described by a parallel coupling, which in 
dicates a classical reinforcement mechanism. Finally, the value of the critical talc fraction, at 
which the mixed percolating network is formed, is discussed in function of the talc. 

 
Keywords: Polypropylene, Polyamide 66, Talc, CaCO3, Filler, Cristallinity  
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