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RESUME 

Ce projet de recherche consiste a elaborer des nanocomposites 

polyethylene/montmorillonite pour application a la production de films d'emballage. La 

montmorillonite est une argile naturelle possedant un facteur de forme exceptionnel. 

Depuis quelques annees, son incorporation dans les polymeres a connu un essor 

impressionnant. Les travaux de Toyota sur les composites polyamide-6/montmorillonite 

ont en effet montre qu'il etait possible d'obtenir une delamination de l'argile a l'echelle 

nanometrique. Une telle structure, dite exfoliee, conduit a une augmentation significative 

des proprietes mecaniques, barrieres, et thermiques pour de faibles concentrations 

volumiques d'argile, resultant en une valorisation du materiau a cout modere. 

La montmorillonite etant polaire, son exfoliation au sein de matrices polymeres est 

problematique. Dans le cas des polyolefines en particulier, la dispersion des feuillets 

reste limitee: les composites obtenus presentent des structures conventionnelles 

(microcomposites) ou intercalees. Afin de contourner ce probleme, deux solutions sont 

typiquement utilisees : le traitement de surface de l'argile, qui permet d'augmenter 

l'espacement des feuillets tout en augmentant leur degre d'affinite avec le polymere, et 

l'utilisation d'un agent compatibilisant polaire (polyolefine greffee). 

La premiere partie de cette these porte sur l'elaboration et la caracterisation de 

montmorillonites organophiles a haute stabilite thermique. Les montmorillonites 

organophiles actuellement commercialisees sont en effet traitees avec des agents 

intercalants de type ammonium quaternaires. Ces agents intercalants presentent une 

faible stabilite thermique et peuvent se degrader pendant la mise en forme, affectant la 

dispersion de l'argile et les proprietes finales du nanocomposite. L'une des solutions 

proposees dans ce travail consiste a modifier les argiles au moyen d'agents intercalants 

de type alkyl pyridinium, alkyl imidazolium et alkyl phosphonium, thermiquement plus 
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stables que les cations ammonium. Des montmorillonites organophiles presentant une 

stabilite thermique de 20°C a 70°C superieure a celle des argiles commerciales ont ainsi 

ete developpees. L'effet de la structure chimique de l'agent intercalant sur l'aptitude des 

montmorillonites organophiles a etre delaminees dans les matrices polyethylene est 

analyse. L'influence de la qualite de la dispersion sur la stabilite thermique des 

nanocomposites prepares est egalement discutee. 

Dans une seconde partie, l'effet des caracteristiques de l'agent compatibilisant sur la 

qualite de la dispersion dans les nanocomposites polyethylene/montmorillonite est 

analyse. Les proprietes mecaniques et barrieres a l'oxygene des nanocomposites sont 

evaluees et correlees au niveau de delamination de l'argile et a la qualite de l'interface 

polymere/argile, estimee au moyen de mesures d'energie de surface. 
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ABSTRACT 

This research project consists in preparing polyethylene/montmorillonite 

nanocomposites for film packaging applications. Montmorillonite is a natural clay with 

an exceptional aspect ratio. In recent years, its incorporation in polymer matrices has 

attracted great interest. The pioneer work from Toyota on polyamide-6/montmorillonite 

composites has shown that it was possible to disperse the clay at a nanometric scale. 

Such a structure, so-called exfoliated, leads to a significant increase in mechanical, 

barrier and fire retardant properties, even at low volumetric fractions of clay. This allows 

a valorization of the polymeric material at moderate cost. 

Due to its high polarity, montmorillonite exfoliation in polymeric matrices is 

problematic. In the particular case of polyolefin matrices, the platelets dispersion 

remains limited: most frequently, the composites obtained exhibit conventional 

structures (microcomposites) or intercalated structures. To solve this problem, two 

techniques are commonly employed: the surface treatment of the clay, which allows the 

expansion of the interfoliar gallery while increasing the affinity between the clay and the 

polymer, and the use of a polar compatibilizing agent (grafted polyolefin). 

The first part of this thesis deals with the preparation and the characterization of highly 

thermally stable organophilic montmorillonites. Commercial organophilic 

montmorillonites are treated with quaternary ammonium intercalating agents. However, 

those intercalating agents present a poor thermal stability and are susceptible to 

decompose upon processing, thus affecting the clay dispersion and the final properties of 

the nanocomposites. In this work, it was proposed to modify the clay with alkyl 

pyridinium, alkyl imidazolium and alkyl phosphonium intercalating agents, which are 

more stable than ammonium based cations. Organophilic montmorillonites with 

enhanced thermal stabilites compared to commercial organoclays (+20°C to +70°C) were 
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prepared. The effect of the chemical structure of the intercalating agent on the capacity 

of the organoclay to be dispersed in polyethylene matrices was analyzed. In addition, the 

influence of the dispersion on the thermal stability of the nanocomposites prepared is 

discussed. 

In a second part, the effect of the compatibilizing agent characteristics on the quality of 

the clay dispersion in polyethylene/montmorillonite nanocomposites was analyzed. The 

mechanical properties and the oxygen permeability of the nanocomposites were 

evaluated and related to the level of clay delamination and to the strength of the 

polymer/clay interface, which was evaluated through surface tension measurements. 
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INTRODUCTION 

Ce projet de recherche vise a elaborer des nanocomposites polyethylene/montmorillonite 

pour application a la production de films d'emballage, si possible destines a l'industrie 

alimentaire. 

La montmorillonite est une argile naturelle possedant un facteur de forme exceptionnel. 

Depuis quelques annees, son incorporation dans les polymeres a connu un essor 

impressionnant. Les travaux precurseurs de Toyota sur les composites polyamide-

6/montmorillonite ont en effet montre qu'il etait possible d'obtenir une dispersion de 

l'argile a l'echelle nanometrique. Une telle structure, dite exfoliee, conduit a des 

proprietes remarquables, resultant en une valorisation du materiau a cout modere. La 

montmorillonite etant polaire, son exfoliation au sein de matrices organophiles est 

problematique. Dans le cas des polyolefines en particulier, la dispersion des feuillets 

reste limitee : les composites obtenus presentent des structures conventionnelles 

(microcomposites) ou intercalees. Afin de contourner ce probleme, deux solutions sont 

typiquement utilisees : le traitement de surface de l'argile, qui permet d'augmenter 

l'espacement des feuillets tout en augmentant leur degre d'affinite avec le polymere, et 

l'utilisation d'un agent de compatibilisation polaire. 

Dans le cadre de ce travail, nous aborderons ces deux aspects. Nous tenterons 

d'identifier les parametres controlant la qualite de la dispersion des silicates lamellaires 

dans les matrices polyethylene. En particulier, les effets du traitement de surface de 

l'argile et des proprietes de l'agent de compatibilisation seront etudies. Nous tenterons 

egalement de correler les caracteristiques du nanocomposite aux echelles nanometriques 

et micrometriques aux proprietes macroscopiques, telles que les proprietes mecaniques, 

thermiques, et barrieres. 
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Pour ce faire, nous debuterons cette these par une revue de litterature, visant a couvrir 

les principaux aspects relies a la preparation des montmorillonites organophiles et de 

leurs nanocomposites a matrices polymeres. L'accent sera mis sur les systemes a 

matrices polyolefines, telles que le polyethylene (PE) et le polypropylene (PP). Les 

proprietes de ces systemes seront egalement discutees. 
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CHAPITRE 1 

REVUE DE LITTERATURE 

1.1. La montmorillonite 

1.1.1. Structure cristallographique 

La montmorillonite fait partie de la famille des phyllosilicates, plus simplement appeles 

silicates lamellaires. Les phyllosilicates sont des silicates dans lesquels les tetraedres de 

SiC>4 forment des feuillets semi-infinis bidimensionnels, condenses avec des feuillets 

octaedriques d'oxydes metalliques. La repartition des couches de tetraedres et 

d'octaedres peut etre trouvee dans un rapport 2 :1 (tetraedres/octaedres/tetraedres) ou 

dans un rapport 1 :1 (tetraedres/octaedres). La montmorillonite fait partie de la famille 

des smectites, qui sont des phyllosilicates de type 2:1 . 

La structure cristalline des smectites est basee sur celle de la pyrophillite, dont la 

formule generate est [Si4Al2Oi0(OH)2]. La structure de la pyrophillite est representee a la 

Figure 1.1. La demi-maille est composee d'une couche d'oxyde d'aluminium comprise 

entre deux couches de silice. La distance basale, notee dooi, necessite la prise en compte 

de deux demi-mailles. Elle caracterise la distance de repetition du motif 

cristallographique dans la direction (001). 
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O Oxygen e 

• Aluminium 

• Groupe hydroxyle 

Figure 1.1. Structure cristallographique de la pyrophillite (adapte de R.E. Grim, 1953). 

Les smectites se distinguent de la pyrophillite par la presence de substitutions 

isomorphes au sein des couches tetraedriques ou octaedriques. La montmorillonite 

presente ses substitutions au niveau des couches octaedriques : 1'aluminium, de valence 

egale a 3, est remplace par des ions magnesium, possedant une valence egale a 2. En 

consequence, la formule de la montmorillonite s'ecrit [Si4Al3+(2-x)Mg2+
xOio(OH)2]. Les 

substitutions isomorphes sont a l'origine d'un deficit de charge au sein du feuillet. Afin 

de compenser cette charge negative, des ions charges positivement peuvent s'intercaler 

entre les feuillets. Ces ions sont appeles cations compensateurs. Les cations 

compensateurs les plus frequemment rencontres sont Li+, Na+, Ca2+, K+ et Mg2+. lis se 

situent aux endroits les moins encombres steriquement et les plus proches des centres 

deficitaires. De maniere generate, les cations compensateurs sont fortement lies aux 

feuillets. Cependant, lorsque les substitutions isomorphes sont localisees au niveau des 

couches octaedriques, l'effet des forces electrostatiques est attenue par la presence de la 

couche tetraedrique. Le lien entre les cations compensateurs et les feuillets est done plus 

faible, et le phyllosilicate est plus facilement hydratable. La distance basale est fonction 
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du type de cation compensateur et de l'etat d'hydratation du phyllosilicate. Dans le cas 

de la montmorillonite anhydre, elle vaut environ 9.6A (G. Didier, 1972). 

La Tableau 1.1 donne une classification des phyllosilicates de type 2 :1 . Cette 

classification a ete elaboree en fonction des parametres suivants : 

Occupation de la couche octaedrique : le phyllosilicate est dit dioctaedrique 

lorsque deux des trois sites octaedriques sont occupes par des atomes de 

magnesium, et trioctaedrique lorsque les trois sites octaedriques sont occupes par 

des atomes de magnesium, 

Localisation des substitutions isomorphes : les substitutions isomorphes peuvent 

etre localisees au sein des couches tetraedriques ou octaedriques, 

Type de cation compensateur. 

Parmi les phyllosilicates 2 :1 , la montmorillonite constitue un choix interessant pour 

l'elaboration de nanocomposites. Ses feuillets presentent en effet un facteur de forme 

superieur a 100. De plus, ils sont susceptibles d'etre delamines plus facilement que ceux 

d'autres argiles, puisque les substitutions isomorphes sont localisees au niveau de la 

couche octaedrique. 
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1.1.2. Proprietes 

1.1.2.1. Microstructure 

La montmorillonite est constitute de feuillets dont les dimensions laterales varient entre 

100 et lOOOnm, et dont l'epaisseur est de l'ordre du nanometre. Ces feuillets sont en fait 

la repetition de la demi-maille cristallographique dans les directions x et y. lis sont 

considered comme souples et facilement deformables. Un empilement de 5 a 10 feuillets 

forme une particule primaire. La cohesion de la particule primaire est assuree par les 

forces electrostatiques entre les feuillets individuels et les cations compensateurs 

presents dans l'espace interfoliaire. L'epaisseur d'une particule primaire varie de 8 a 

lOnm. Un agregat est constitue d'un ensemble de particules primaires, orientees dans 

toutes les directions. Ces particules presentent un diametre moyen compris entre 0.1 et 

lOjum. Ces differents niveaux de structures sont represented a la Figure 1.2. 

a) b) 

Figure 1.2. Microstructure de la montmorillonite : a) structure multi-echelles (adapte de 

L. Le Pluart, 2002); b) agregats de montmorillonite observes en microscopie SEM 

(Cloisite 20A, Southern Clay Products). 
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1.1.2.2. Caracteristiques physiques 

a) Capacite d'echange cationique : 

La capacite d'echange cationique (CEC) correspond au nombre de cations monovalents 

qu'il est possible de substituer aux cations compensateurs de l'argile pour compenser la 

charge negative des feuillets. Elle s'exprime en milliequivalents pour lOOg (meq/lOOg), 

un milliequivalent correspondant a 96.5 Coulomb. La CEC est generalement mesuree a 

pH neutre, en realisant un echange cationique visant a remplacer les cations 

compensateurs presents dans l'espace interfoliaire par des cations specifiques. Pour ce 

faire, l'argile est introduite dans une solution contenant un exces de cations 

(generalement NH4
+ ou Ba2+). Apres echange cationique, le dosage des cations presents 

dans l'argile permet de determiner la CEC. La CEC de la montmorillonite est comprise 

entre 70 meq/lOOg et 120meq/100g. 

b) Surface specifique : 

La surface specifique des phyllosilicates est generalement mesuree en dispersant l'argile 

dans une solution aqueuse, et en introduisant progressivement un reactif jusqu'a 

saturation. Le volume introduit a saturation est lie a la surface specifique de l'argile. Le 

bleu de methylene (Figure 1.3), qui developpe des interactions specifiques avec la 

surface des feuillets argileux par l'intermediaire de ses cycles aromatiques, est 

couramment utilise comme reactif. Pour la montmorillonite, la litterature rapporte des 

valeurs de surface specifiques comprises entre 600m /g et 800m /g (G. Kahr et F.T. 

Madsen, 1995). Neanmoins, A.K. Helmy et al. (1999) ont montre que les valeurs 

determinees dependent du reactif utilise. La methode d'adsorption d'azote a egalement 

ete utilisee afin de mesurer la surface specifique des phyllosilicates. Cette methode ne 

met en jeu aucune interaction specifique avec l'argile. Pour la montmorillonite, elle 
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conduit a des valeurs de l'ordre de 40m /g plus faibles, qui ne sont representatives que 

de la surface externe des feuillets (B. Gherardi, 1998). 

1 

CI" 

fYsV 
^ N ^ 

1 

-J 

Figure 1.3. Formule chimique du bleu de methylene. 

1.1.2.3. Stabilite thermique 

Au-dessous de 1000°C, la decomposition thermique de la montmorillonite naturelle a 

lieu en deux etapes principales (R. Greene-Kelly, 1957). Entre 50°C et 400°C, les 

molecules d'eau absorbees entre les cristaux de montmorillonite (eau libre) et l'eau 

residant dans l'espace interfoliaire sont relachees. Entre 500°C et 1000°C, la perte de 

masse observee est liee au depart des groupements hydroxyles situes sur les bords des 

feuillets (dehydroxylation du reseau d'aluminosilicates). Conjointement, une 

transformation des phases cristallines a lieu. La Figure 1.4 illustre la decomposition 

thermique d'une montmorillonite sodique naturelle telle qu'observee en TGA {Jhermo-

Gravimetric Analysis) conventionnelle et en TGA haute resolution. 
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Figure 1.4. Decomposition thermique d'une montmorillonite naturelle (Cloisite Na+) en 

atmosphere inerte (W. Xie et al., 2001). 

1.1.3. Modification organophile de la montmorillonite 

La montmorillonite etant tres polaire, elle se revele rarement compatible avec les 

polymeres. De ce fait, un traitement de surface prealable visant a lui conferer un 

caractere organophile est necessaire afin d'augmenter l'affinite des deux composants. 

Pour ce faire, deux techniques sont couramment utilisees : la modification par echange 

cationique et la modification par greffage covalent. 

1.1.3.1. Modification organophile par echange cationique 

La modification organophile des phyllosilicates par echange cationique vise a remplacer 

les cations compensateurs presents dans l'espace interfoliaire par des cations organiques 

porteurs d'une ou plusieurs chaines alkyles. Ce procede confere au phyllosilicate un 

caractere plus organophile tout en augmentant la distance interfoliaire. Consequemment, 
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la force d'attraction entre les feuillets est reduite et la diffusion subsequente du polymere 

dans l'espace interfoliaire est favorisee. Historiquement, les ions alkyl ammonium ont 

ete les premiers utilises pour la modification organophile des phyllosilicates, car ils 

peuvent facilement etre derives de produits naturels et sont disponibles 

commercialement. 

a) Influence de la structure note : 

La qualite de l'echange cationique depend du type de phyllosilicate. La capacite 

d'echange cationique et la nature des cations compensateurs presents entre les feuillets 

sont en effet determinantes. Rappelons que la capacite d'echange cationique est liee a la 

densite de charges positives necessaires pour compenser l'effet des substitutions 

isomorphes. La modification organophile par echange cationique necessite une capacite 

d'echange cationique suffisamment grande pour que la quantite d'ions modifiants 

absorbes conduise a l'expansion de la galerie interfoliaire. Cependant, dans le cas d'une 

capacite d'echange cationique trop importante, l'echange peut conduire a un 

encombrement trop important des galeries interfoliaires : la diffusion subsequente du 

monomere ou du polymere entre les feuillets sera done limitee. La capacite d'echange 

cationique moderee de la montmorillonite en fait une bonne candidate a la modification 

organophile par echange cationique. Le type du cation compensateur doit egalement etre 

pris en consideration. Les cations les plus gros, tels que les ions potassium ou cesium, ne 

sont pas facilement hydratables et induisent une forte attraction entre les feuillets, 

resultant en une distance interfoliaire faible (<10A). De ce fait, ils ne sont pas facilement 

echangeables. En revanche, les ions lithium, sodium, magnesium ou calcium sont plus 

petits, done plus mobiles, facilement hydratables et echangeables. L'effet de la charge 

portee par le cation compensateur a egalement ete analyse par J.L. Mc Atee (1959) qui a 

constate que l'echange cationique etait complet dans le cas d'une montmorillonite 

sodique alors qu'il restait limite a 70% - 80% pour les montmorillonites calciques ou 

magnesiques. 



12 

b) Influence des parametres operatoires : 

Dans une procedure classique de modification de la montmorillonite par echange 

cationique, le surfactant est dissout dans un solvant approprie. Cette solution est ajoutee 

a une suspension de montmorillonite. Le melange obtenu est maintenu sous agitation 

constante jusqu'a ce que l'echange cationique soit complet. La montmorillonite modifiee 

est alors filtree et recuperee. Elle peut eventuellement etre purifiee au moyen de lavages 

successifs ou d'extractions afin d'eliminer les cations organiques excedentaires et les 

composes halogenes residuels. 

Plusieurs parametres operatoires peuvent affecter les caracteristiques des 

montmorillonites organophiles produites. L'influence de la temperature de la reaction, 

des procedures de purification et de la concentration d'agent intercalant ont ete reportees 

dans la litterature. L. Le Pluart (2002) a montre que la temperature de reaction affecte la 

conformation des cations organiques dans l'espace interfoliaire : une temperature de 

reaction elevee (~80°C) favorise la formation de galeries ordonnees, repetees sur de 

larges domaines de coherence dans l'echantillon, ce qui peut etre mis en evidence par 

WAXD (Wide Angle X-Ray Diffraction). L. Le Pluart (2002) a egalement montre que la 

stabilite thermique de l'argile organophile obtenue est etroitement liee aux procedures de 

purification effectuees suite a l'echange cationique : un rincage de la montmorillonite 

organophile a l'eau ou a l'alcool permet d'augmenter significativement la stabilite 

thermique de l'argile sans affecter la distance interfoliaire. L. Le Pluart (2002) attribue 

cette amelioration a 1'elimination des cations organiques excedentaires, faiblement lies a 

la surface des feuillets. Des resultats similaires sont rapportes par W. Xie et al. (2001) et 

R.D. Davis et al. (2004), ainsi que nous le verrons a la section 1.1.3.1-d). Finalement, Z. 

Zhao et al. (2003) ont montre qu'en Pabsence de procedure de purification, la distance 

interfoliaire de la montmorillonite organophile augmente avec la concentration d'agent 

intercalant introduite lors de l'echange (Tableau 1.2). K.H. Wang et al. (2001) rapportent 

des resultats similaires. 
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Taux d'echangea (% CEC) dooi (A) 

310 1X8 

65.4 20.3 

80.5 23.6 

123.3 29.0 

145.7 37.1 

174.3 38.7 

a Evalue par analyse thermogravimetrique. 

Tableau 1.2. Effet de la concentration d'agent intercalant sur la distance interfoliaire 

d'une montmorillonite modifiee au moyen de chlorure d'octadecyl ammonium (adapte 

de Z. Zhao et al., 2003). 

c) Effet, de la structure chimique du cation organique : 

La structure chimique du cation organique utilise pour realiser l'echange cationique 

conditionne les proprietes de l'argile organophile resultante. En particulier, le nombre et 

la longueur des chatnes carbonees ont une influence preponderante. 

L'influence de la longueur de la chaine carbonee a ete analysee par de nombreux 

auteurs. L. Le Pluart et al. (2003) rapportent que la distance basale de montmorillonites 

modifiees au moyen de chlorure d'alkyl ammonium augmente avec la longueur de la 

chaine alkyle. Une expansion significative est observee lorsque la chaine alkyle 

comporte au moins 16 atomes de carbone. En supposant que la chaine alkyle est en 

extension complete et possede une longueur totale lt, L. Le Pluart et al. (2003) ont 

calcule Tangle d'inclinaison theorique a de la chaine par rapport aux feuillets. lis 

montrent que lorsque le nombre d'atomes de carbone sur la chaine alkyle est inferieur a 
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16, l'ion alkyl ammonium tend a se coucher sur la surface de l'argile plutot qu'a adopter 

une structure paraffinique (Tableau 1.3). 

Agent intercalant lt (A) dooi (A) a (°) 

~ - iz6 
Octyl ammonium (C8) 11.9 13.6 5 

Dodecyl ammonium (Ci2) 16.9 22.3 35 

Hexadecyl ammonium (C16) 22.0 29.6 51 

Octadeeyl ammonium (Cig) 24.5 31.6 51 

Tableau 1.3. Influence de la longueur de la chaine carbonee sur la distance interfoliaire 

et sur la conformation de l'agent intercalant (adapte de L. Le Pluart et al., 2003). 

M.A. Osman et al. (2004) ont analyse les proprietes physiques de montmorillonites 

modifiees au moyen d'ions ammonium mono-, di-, tri- et tetra-substitues, comportant 

des chaines butyles, octyles ou octadecyles. Les resultats, donnes a la Figure 1.5, 

montrent que la distance basale augmente significativement lorsque le nombre d'atomes 

de carbone portes par la chaine alkyle est superieur a 8. En outre, 1'expansion des 

feuillets augmente avec le nombre de chaines alkyles. A partir de ces observations, M.A. 

Osman et al. (2004) ont propose une theorie quant a la conformation adoptee par l'agent 

intercalant dans l'espace interfoliaire. En se basant, de la meme maniere que L. Le Pluart 

et al. (2003), sur Tangle d'inclinaison des chaines alkyles par rapport a la surface des 

feuillets, ils concluent que les chaines alkyles des cations tri- et tetra-substitues adoptent 

une conformation de type paraffinique, alors que les chaines alkyles des cations mono-

et di-substitues tendent a se coucher sur la surface des feuillets avec un degre de 

desordre important (Figure 1.6). 
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Figure 1.5. Effet du nombre de chaines alkyles (N) de l'agent intercalant et de leur 

longueur (Cn) sur la distance interfoliaire d'une montmorillonite organophile (M.A. 

Osman., 2004). 

ci«/^7 /V?rK?^(!A/ CrJ 

2018 If^i 

~M$i 
4C18 

Figure 1.6. Effet du nombre de chaines alkyles de l'agent intercalant sur sa conformation 

(M.A. Osman., 2004). 
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d) Stabilite thermique des agents intercalants : 

Ainsi que mentionne precedemment, les surfactants de type alkyl ammonium sont les 

plus utilises pour la modification organophile de la montmorillonite par echange 

cationique. Cependant, leur stabilite thermique est limitee, ce qui peut entrainer leur 

degradation lors de la mise en forme. W. Xie et al. (2001) ont etudie la decomposition 

thermique de chlorures de trimethyl alkyl ammonium et de leurs montmorillonites 

organophiles. lis montrent que les chlorures de trimethyl alkyl ammonium se 

decomposent en une etape unique a partir de 180°C. Lorsque le surfactant est utilise 

comme agent modifiant pour la montmorillonite, la decomposition du cation debute plus 

tot, autour de 150°C, et a lieu en plusieurs etapes (Figure 1.7). Les auteurs en concluent 

que les sites acides presents dans la montmorillonite ont un effet catalytique sur la 

degradation du surfactant, et que la cinetique de degradation du surfactant est affectee 

par le confinement de la matiere organique dans l'espace interfoliaire. 

Figure 1.7. Decomposition thermique en atmosphere inerte d'un surfactant et de sa 

montmorillonite organophile associee (TMO: chlorure de trimethyl octadecyl 

ammonium; 2048= montmorillonite modifiee au moyen de TMO) (adapte de W. Xie et 

al., 2001). 
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Selon la litterature, la decomposition thermique des ions alkyl ammonium peut avoir lieu 

par reaction d'elimination (elimination de Hoffman) ou par substitution nucleophile. 

L'elimination de Hoffman a generalement lieu en presence d'un anion basique (tel qu'un 

ion hydroxyde) et implique l'extraction d'un atome d'hydrogene d'un carbone situe en 

position p. La reaction conduit a la formation d'un alcene et d'une amine tertiaire. La 

substitution nucleophile implique l'attaque de l'ion ammonium par l'halogenure, et 

conduit a la formation d'un haiogeno-alcane et d'une amine tertiaire. W. Xie et al. 

(2001) ont analyse les produits issus de la decomposition thermique du chlorure de 

trimethyl octadecyl et de son argile modifiee par pyrolyse/GC-MS (Gas 

Chromatographie-Mass Spectroscopy). lis montrent que le surfactant relache 

principalement des amines tertiaires longues et des chloro-alcanes entre 200°C et 300°C. 

Ces produits sont caracteristiques d'une decomposition thermique par substitution 

nucleophile. Dans le cas de la montmorillonite modifiee, ils observent la formation de 

chloro-alcanes, d'amines tertiaires, d'alcenes lineaires et branches, et d'aldehydes 

lineaires et branchees. Ces produits indiquent que les deux mecanismes de degradation 

ont lieu lors de la degradation thermique de la montmorillonite modifiee. De plus, la 

variete de produits emis lors de la decomposition suggere que des reactions secondaires 

ont lieu, probablement en raison du confinement des produits de degradation dans le 

reseau d'aluminosilicates1. 

R.K. Shah et D.R. Paul (2006) ont analyse l'influence de la temperature d'extrusion sur 

la distance interfoliaire et les proprietes mecaniques de nanocomposites 

LDPE/montmorillonite, pour des agents intercalants de type ammonium comportant une 

a trois chaines alkyles longues. Ils montrent que pour des temperatures d'extrusion 

superieures a 200°C, le niveau d'intercalation diminue drastiquement (Figure 1.8). Ils 

La montmorillonite modifiee testee par W. Xie et al. (2001) n'a fait l'objet d'aucune purification 

a la suite de l'echange cationique. Des anions halogenures residuels sont done presents, ce qui explique 

l'occurrence de reactions de substitution nucleophile. Cependant, en l'absence d'anions halogenures, la 

decomposition thermique devrait avoir lieu essentiellement selon une reaction d'elimination. 
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attribuent ce comportement a la degradation de 1'agent intercalant qui devient 

significative au-dessus de 200°C, ainsi qu'illustre par les analyses thermogravimetriques 

isothermes (Figure 1.9). Selon les auteurs, les alcenes formes lors de la decomposition 

thermique de 1'agent intercalant par elimination de Hoffman sont susceptibles de quitter 

l'espace interfoliaire en raison de leur forte solubilite dans le polyethylene, provoquant 

un resserrement des feuillets. 

44.1 

6000 

I 
* 4000 

2000 

d-spaclng (A) 
22.1 14.7 11.B 

Matrix: LOPE; Organoclay: M,(HT), 

UJ.HT), Organodty 

8.8 7.4 

j — I — i — 

a) 

E T . M O t l 

ET = SW"C 

- I I im!a 
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10 12 
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22.1 14.7 11.B a.e 7.4 

i _—! ! ! 
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E T - 2 W C 

ET-200°C 

ET.iao"C 
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26(dagrBBB) 
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b) 

Figure 1.8. Influence de la temperature d'extrusion (ET) sur la distance interfoliaire de 

nanocomposites LDPE/montmorillonite (5%wt.): a) agent intercalant de type chlorure 

de trimethyl octadecyl ammonium; b) agent intercalant de type chlorure de dimethyl 

dioctadecyl ammonium (adapte de R.K. Shah et D.R. Paul, 2006). 
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Figure 1.9. Decomposition isotherme en atmosphere inerte de montmorillonites 

organophiles : a) agent intercalant de type chlorure de trimethyl octadecyl ammonium; 

b) agent intercalant de type chlorure de dimethyl dioctadecyl ammonium (adapte de 

R.K. Shah et D.R. Paul, 2006). 

La decomposition thermique des ions alkyl ammonium est done problematique dans le 

cadre de la preparation de nanocomposites a matrices polymeres, puisque les 

temperatures de mise en forme de ces materiaux sont generalement superieures a 160°C. 

L. Le Pluart et al. (2003), W. Xie et al. (2001) et R.D. Davis et al. (2004) ont montre 

qu'il etait possible de retarder le debut de la decomposition thermique des ions alkyl 

ammonium en purifiant l'argile modifiee au moyen de lavages ou par extraction dans un 

solvant approprie. De telles procedures permettent d'ameliorer la stabilite thermique de 

l'argile organophile de 10°C a 40°C (Figure 1.10). Mors que L. Le Pluart et al. (2003) 

attribuent cette amelioration a l'elimination des cations organiques excedentaires, R.D. 

Davis et al. (2004) y voient plutot un effet resultant de l'elimination des composes 

halogenes, dont le surfactant excedentaire et l'halogenure de sodium forme lors de 

l'echange cationique. 
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Figure 1.10. Effet de la purification de la montmorillonite organophile sur sa stabilite 

thermique : a) montmorillonite modifiee au moyen de chlorure de trimethyl dodecyl 

ammonium purifiee par extraction dans l'ethanol (W. Xie et al, 2001); b) 

montmorillonite modifiee au moyen de bromure de dimethyl dioctadecyl ammonium 

purifiee par lavage a l'eau (f), lavage a l'eau et extraction a l'ethanol pendant 24h (fe), 

lavage a l'eau et extraction au tetrahydrofurane pendant 24h (ft) (R.D. Davis et al, 

2004). 

Les procedes de purification permettent done de repousser la degradation des traitements 

alkyl ammonium a des temperatures de l'ordre de 200°C a 240°C. Neanmoins, ces 
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temperatures demeurent inferieures aux temperatures de mise en oeuvre de certains 

polymeres, tels que les polyamides, le polyethylene terephtalate ou les polyimides. Afin 

d'augmenter la stabilite thermique des argiles organophiles, d'autres surfactants 

cationiques ont ete proposes comme agents intercalants. Mentionnons a ce stade que le 

choix des surfactants cationiques disponibles commercialement est tres restreint 

comparativement au choix des surfactants anioniques. L'Annexe Al.l dresse une liste 

non exhaustive de differents agents intercalants repertories dans la litterature (incluant 

les surfactants alkyl ammonium les plus courants) et des proprietes thermiques et 

physiques des montmorillonites organophiles associees. Les surfactants cationiques 

derives de composes heterocycliques tels que les imidazoles, les pyridines, ou les 

quinolines tiennent une place preponderante. Leurs montmorillonites organophiles 

presentent une stabilite thermique acceptable jusqu'a 300°C en atmosphere oxydante 

(R.D. Davis et al. 2002; F.A. Bottino et al. 2003). Les sels de phosphonium, souvent 

disponibles commercialement, ont egalement ete etudies (W. Xie et al., 2002; M.H. Kim 

et al., 2003; M.R. Kamal et J. Uribe Calderon, 2006). Intercales dans la montmorillonite, 

ils offrent egalement une excellente stabilite thermique. Recemment, B. zu Pulitz et al. 

(1999) ont reporte la synthese d'une variete de surfactants cationiques de type 

sulfonium. Cependant, aucune indication n'est donnee quant a leur stabilite thermique 

et, a notre connaissance, ces surfactants n'ont jamais ete utilises en tant qu'agents 

intercalants pour la modification organophile des montmorillonites. 

Les donnees concernant les mecanismes de degradation thermique des differents cations 

organiques presentes precedemment demeurent peu nombreuses. B.K.M. Chan et al. 

(1977) ont etudie les mecanismes de degradation thermique de differents sels de 1,3-

dialkyl imidazolium. L'analyse des produits de la thermolyse revele la formation d'alkyl 

imidazoles et d'halogeno-alcanes, indiquant que la decomposition a lieu essentiellement 

par substitution nucleophile. La vitesse de clivage de la liaison C-N depend de la nature 

du substituant. W.H. Awad et al. (2004) ont montre que la stabilite thermique des sels de 

1,3-dialkyl imidazolium en atmosphere inerte tend a diminuer lorsque le nombre de 
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carbones portes par la chaine alkyle longue augmente. De plus, lorsque le cation 

organique est utilise en tant qu'agent intercalant pour la montmorillonite, sa temperature 

de decomposition augmente par rapport au surfactant seul (Figure 1.11). Ces resultats 

sont contraires aux observations effectuees par W. Xie et al. (2001) dans le cas de 

montmorillonites modifiees au moyen de chlorures d'alkyl ammonium. 

TGA, 10°C/min 100 

? 60 

- W ^ g * ^ ; -

-e—DMHHMCI 
- a - DMHQM.Br 

•-0--DMHDIMBF4 
*-DMHDIMPF6 

••+-MMT-DMHaM 

100 200 300 400 500 600 700 800 

Temperature {°C i 

Figure 1.11. Decomposition thermique en atmosphere inerte de sels de dimethyl 

hexadecyl imidazolium (DMHDEVI) bases sur differents anions (Cl\ Br", BF4, PF6-) et 

d'une montmorillonite organophile traitee au moyen de DMHDEVI (W.H. Awad et al., 

2004). 

En ce qui concerne les sels de phosphonium quaternaires, R.F. Hudson (1965) rapporte 

que la decomposition thermique peut proceder selon quatre types de reactions, ainsi 

qu'illustre a la Figure 1.12 : 

La substitution nucleophile SN(C) [reaction (1)] implique l'attaque de l'halogenure 

sur l'atome de carbone de la chaine alkyle longue, conduisant a la formation d'une 

phosphine tertiaire et d'un halogeno-alcane. 

http://DMHQM.Br
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L'elimination Ep [reaction (2)] a lieu en presence d'un anion basique (tel qu'un ion 

hydroxyde) et implique l'extraction d'un atome d'hydrogene au carbone de la 

chaine alkyle longue situe en position p. Elle conduit notamment a la formation 

d'un alcene et d'une phosphine tertiaire. 

La substitution nucleophile SN(P) [reaction (3)] implique l'attaque d'un anion 

basique hydroxyde sur l'atome de phosphore, conduisant a la formation d'un 

oxyde de phosphine et d'un alcane. 

L'elimination Ea [reaction (4)] a lieu en presence d'une base tres forte et implique 

l'extraction d'un atome d'hydrogene au carbone de la chaine alkyle longue situe 

en position a. 

"3P + X-CHJT-CHJ-R' (1) 

[SN(C)J 

RjP-CH-CHr-R' 
R,P 

B" 

BH 
(4) 

Ea 
- R3P-CH2-CH2-R' — CH2=CH-R' (2) 

Ei> 

I « BH 

[SN(P)3 ! OH6 

R3P~fcH2 CH2 R' 

R3P-0 + CH3-CH2-R' (3J 

Figure 1.12. Mecanismes de decomposition thermique des cations phosphonium 

quaternaires (W. Xie et al., 2002). 

W. Xie et al. (2002) ont montre que les sels de phosphonium quaternaires se 

decomposent essentiellement suivant le mecanisme SN(C), en raison de la presence 

d'halogenures. Les montmorillonites organophiles correspondantes se decomposent 
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suivant les mecanismes SN(C), Ep et SN(P)2. Cependant, lorsque les composes halogenes 

sont elimines au moyen de procedures de purification adaptees, seuls les mecanismes Ep 

et SN(P) devraient subsister. 

Moyennant le choix d'un agent intercalant adequat, il est done possible de produire par 

echange cationique des montmorillonites organophiles tres stables thermiquement. 

1.1.3.2. Modification par greffage covalent 

a) Greffage covalent d'organosilanes : 

Une autre technique utilisee afin de rendre la montmorillonite plus organophile est le 

greffage covalent. Le greffage covalent d'organosilanes est de loin le plus commun. Ce 

type de greffage est derive des ensimages utilises pour augmenter 1'adhesion dans les 

composites polymere/fibres de verre. Le procede consiste a hydrolyser un organosilane 

de maniere a former un organosilanol capable de reagir avec les groupements 

hydroxyles situes en surface des feuillets de la montmorillonite pour former un lien 

covalent. 

L. Le Pluart (2002) a etudie l'efficacite de ce type de modification sur une 

montmorillonite commerciale, en utilisant deux types d'organosilanes: le 3-

aminopropyl trisilanol et l'octadecyl trisilanol (Figure 1.13). Le caractere organophile de 

l'argile modifiee a ete caracterise au moyen de mesures d'angles de contact avec l'eau et 

le diiodomethane. Les resultats montrent que l 'augmentation de la composante 

De la meme maniere que dans leurs etudes concernant les sels d'ammonium quaternaires, W. Xie 

et al. (2001) n'ont pas purifie les montmorillonites traitees avec les sels de phosphonium quaternaires. Des 

anions halogenures residuels sont done presents. En l'absence d'anions halogenures, la decomposition 

thermique devrait avoir lieu essentiellement selon les mecanismes Ep et SN(P). 
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dispersive n'est pas systematique et depend de la nature du greffage (Tableau 1.4). De 

plus, les analyses WAXD indiquent que le greffage covalent ne modifie pas la distance 

basaledel'argile. 

HO 
\ 

HO-Si-(CH2)3-NH2 + 

HO 

HO 
\ 

-0-Si-(CH2)3-NH2 

HO 
HO 

\ 
-0-Si-(CH2)3-NH2 

HO 

Figure 1.13. Modification organophile d'une montmorillonite par greffage covalent de 

3-aminopropyl-trisilanol (adapte de L. Le Pluart, 2002). 

Greffage 

-

3-aminopropyl trisilanol 

Octadecyl trisilanol 

e H2O (°) 

64.8 

39.8 

65.3 

e CH3I2 (°) 

50.4 

44.0 

40.8 

Ys1 '(mN/m) 

15.4 

32.8 

12.5 

7s
d(mN/m) 

26.2 

25.2 

31.8 

Tableau 1.4. Influence du type de greffage sur les proprietes de surface d'une 

montmorillonite commerciale (Tixogel MP250) (adapte de L. Le Pluart, 2002). 

C. Zhao et al. (2004) ont combine le greffage covalent d'organosilanes a l'echange 

cationique afin de modifier une montmorillonite sodique. Les cations dimethyl 

dioctadecyl ammonium ont ete utilises comme agents intercalants, et le 

trimethylchlorosilane (TMS) a ete utilise comme agent de greffage. Des nanocomposites 

a matrice polyethylene ont ete prepares avec les argiles obtenues. Les resultats des 
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analyses WAXD sont donnes au Tableau 1.5. Alors que le polyethylene ne s'intercale 

pas au sein des feuillets lorsque la montmorillonite est modifiee uniquement par echange 

cationique, une legere intercalation est observee dans le cas d'un greffage covalent 

complementaire. Cependant, globalement, 1'amelioration est loin d'etre satisfaisante. 

M a t e r i a u C o n c e n t r a t i o n s (%wt.) dooi (A) 

o-MMT KX) 34 

o-MMT-TMS 100 27a 

PE/o-MMT 95/5 34 

PE/o-MMT-TMS 95/5 33 

a Les auteurs attribuent la diminution de la distance interfoliaire de la montmorillonite greffee par 

rapport a celle de la montmorillonite modifiee par echange cationique par une diminution de la CEC. 

Tableau 1.5. Influence du traitement organophile sur la distance interfoliaire de 

nanocomposites a matrice polyethylene (o-MMT: montmorillonite organophile 

modifiee au moyen d'ions dimethyl dioctadecyl ammonium; o-MMT-TMS : 

montmorillonite organophile greffee au moyen de TMS) (adapte de C. Zhao et al., 

2004). 

b) Autres types de greffages covalents : 

Afin de produire des nanocomposites a matrice polypropylene, X. Liu et Q. Wu (2001) 

ont greffe un co-intercalant epoxy propyl methacrylate sur une montmorillonite sodique 

modifiee par des ions trimethyl hexadecyl ammonium. La structure de l 'epoxy propyl 

methacrylate est representee a la Figure 1.14. Le greffage a ete realise en melangeur 

interne en combinant l'argile modifiee, le co-intercalant, un initiateur (peroxyde de 

dibenzoyle) et un agent donneur pendant une heure (la temperature de la reaction n'est 

pas precisee). La montmorillonite obtenue est denommee EM-MMT. Les analyses 



27 

WAXD montrent que la co-intercalation d'epoxy propyl methacrylate conduit a une 

expansion significative des galeries interfoliaires. De plus, les nanocomposites a matrice 

polypropylene prepares a partir de EM-MMT presentent un degre d'intercalation plus 

eleve que dans le cas d'une montmorillonite organophile non greffee (Figure 1.15). 

CH2=C(CH-0 COO CH-> CH CH2 

O 

Figure 1.14. Structure chimique de 1'epoxy methyl methacrylate (X. Liu et Q. Wu, 

2001). 
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Figure 1.15. Analyses WAXD effectuees sur: a) les montmorillonites modifiees [a-

montmorillonite sodique; b- montmorillonite modifiee au moyen d'ions trimethyl 

hexadecyl ammonium; c- EM-MMT]; b) les nanocomposites polypropylene/EM-MMT 

[a-l%wt.; b-3%wt.; c-5%wt; d-7%wt.] (X. Liu et Q. Wu, 2001). 
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1.1.4. Conclusions 

Par son facteur de forme, la montmorillonite naturelle est une argile de predilection pour 

la realisation de nanocomposites a matrices polymeres. Cependant, en raison de son 

caractere hydrophile, elle est souvent peu compatible avec les polymeres, et il est 

necessaire de la modifier chimiquement afin de faciliter la delamination des feuillets lors 

de la mise en oeuvre du nanocomposite. La modification par echange cationique est 

actuellement la technique la plus utilisee pour ameliorer le caractere organophile de 

l'argile tout en augmentant l'espacement interfoliaire. Le choix de l'agent intercalant 

conditionne non seulement l'affinite de l'argile avec la matrice et la capacite des 

feuillets a etre delamines, mais aussi la stabilite thermique de l'argile. Le greffage 

covalent d'especes convenablement choisies peut etre complementaire a la modification 

par echange cationique. Neanmoins, l'utilisation de cette technique demeure marginale. 
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1.2. Elaboration des nanocomposites - Generalites 

1.2.1. Structure des nanocomposites 

Un portrait complet de la structure des composites polymere/montmorillonite peut etre 

obtenu en etudiant a la fois la dispersion et la distribution de l'argile a l'echelle 

micrometrique (microscopie optique, microscopie electronique a balayage (SEM)) et le 

niveau d'intercalation a l'echelle nanometrique (WAXD, microscopie electronique a 

transmission (TEM)). Ainsi, les composites polymere/argile sont classes selon trois 

principales categories : 

Lorsque la montmorillonite est dispersee sous forme d'agregats ou, au mieux, sous 

forme de particules primaires non intercalees par le polymere, les composites sont 

dits conventionnels. 

Lorsque la montmorillonite est dispersee sous forme d'empilements de feuillets 

moderement intercales par le polymere (dooi<80A), la structure est dite intercalee. 

L'intercalation est dite uniforme lorsque la distance interfoliaire est identique d'un 

tactoi'de a 1'autre. Elle est dite non uniforme lorsqu'il existe une distribution de 

distances interfoliaires. Dans les structures intercalees, il est frequent d'observer 

un pic de reflexion du deuxieme ordre correspondant au plan (002): ce pic, assez 

prononce en cas d'intercalation uniforme, devrait theoriquement apparaftre a un 

angle de diffraction tel que doo2 = l/2 dooi-

Lorsque les feuillets individuels sont disperses a l'echelle nanometrique dans la 

matrice (dooi>80A), la structure est dite exfoliee. On distingue les structures 

exfoliees ordonnees, pour lesquelles les feuillets sont orientes selon une direction 

preferentielle, et les structures exfoliees desordonnees, pour lesquelles la 

dispersion des feuillets est isotrope. 

Le Tableau 1.6 permet de correler les diffractogrammes obtenus en WAXD a la 

structure des composites formes. 
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Entre ces trois principaux types de structures, il existe bien evidemment des etats 

intermediaries oil plusieurs structures peuvent coexister. Comme nous le verrons dans le 

cadre de cette these par exemple, les nanocomposites a matrice polyethylene presentent 

a la fois des agregats micrometriques, des tactoides intercales et des feuillets exfolies. 

De ce fait, il est important de caracteriser la dispersion de 1'argile aussi bien a l'echelle 

micrometrique qu'a l'echelle nanometrique. Or, dans la litterature, de nombreuses etudes 

se limitent encore a la description de la dispersion a l'echelle nanometrique. 

Diffractogramme (faibles angles) 

Structure Argile Polymere/argile 

Composite 

conventionnel 

Composite intercale 

(uniforme) 
# 

# 

Composite intercale 

(non uniforme) 
4> 

% 

Composite exfolie 

(ordonne) 

Composite exfolie 

(desordonne) 

Tableau 1.6. Relation entre la structure des nanocomposites et leurs diffractogrammes 

(adapte de R.A. Vaia et E.P. Giannelis, 1997b). 
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1.2.2. Methodes d'elaboration des nanocomposites 

II existe trois principaux modes de preparation des nanocomposites : la polymerisation 

in situ, 1'intercalation en solution et 1'intercalation a l'etat fondu. Ces techniques ayant 

ete largement decrites dans la litterature, nous n'en ferons ici qu'un simple rappel. 

1.2.2.1. Polymerisation in situ 

Historiquement, les premiers nanocomposites polyamide 6/montmorillonite presentes 

par Toyota Central Research Laboratories ont ete elabores par polymerisation in situ. 

Ainsi qu'illustre a la Figure 1.16, le procede consiste a gonfler l'argile naturelle (non 

modifiee) dans un monomere liquide polaire ou dans une solution de ce monomere. Les 

molecules polaires de monomere viennent s'adsorber a la surface de l'argile. Selon le 

systeme considere, la polymerisation est alors initiee par action de la chaleur, par 

radiation, ou bien par diffusion d'un initiateur approprie. La force motrice de la 

polymerisation in situ depend de la polarite des molecules de monomere. Le debut de la 

polymerisation entraine une diminution globale de la polarite des molecules presentes 

dans l'espace interfoliaire. L'equilibre thermodynamique est alors deplace. Les 

molecules de monomeres residuelles sont alors attirees vers l'espace interfoliaire : ainsi, 

la croissance des chaines a lieu dans l'espace interfoliaire. Ce procede conduit 

generalement a des morphologies hautement intercalees ou exfoliees. 

L'obtention de nanocomposites par polymerisation in situ a ete utilisee pour de 

nombreuses matrices thermoplastiques polymerisees par etapes (polyamides, 

poly(methyl methacrylate), polyethylene terephtalate, etc.) ou par croissance des chaines 

(polystyrene, polyethylene, polycaprolactone, etc.) (S. Sinha Ray et M. Okamoto, 2003). 

Les matrices thermodurcissables (resines epoxides, resines phenoliques, etc.), qui font 

intervenir un precurseur liquide, sont egalement de bonnes candidates pour cette 
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technique. Suivant le degre d'affinite monomere/argile, l'argile utilisee peut etre 

naturelle ou modifiee. Le principal inconvenient de cette technique reside dans le 

controle de la polymerisation, qui est complexifie par la presence des feuillets d'argile 

susceptibles de limiter la croissance des chaines. 

® 

Argile organophile 

Monomere 
• • • 

• • e 

Nanocomposite polymere/argile 

Figure 1.16. Representation schematique de l'obtention de nanocomposites par 

polymerisation in situ (adapte de J-M. Gloaguen et J-M. Lefebvre). 

1.2.2.2. Intercalation en solution 

Le procede d'intercalation en solution est illustre a la Figure 1.17. L'argile est 

initialement dispersee dans un solvant du polymere considere, formant une suspension 

colloi'dale. Le polymere est ajoute a cette suspension. Les chaines peuvent alors 

s'intercaler entre les feuillets. La force motrice de l'intercalation du polymere est le gain 

entropique apporte par la desorption des molecules de solvant, qui compense la 

diminution de 1'entropie conformationnelle liee au confinement des chaines de polymere 

(B.K.G. Theng, 1979). Le solvant est ensuite retire, generalement par evaporation. Le 

procede conduit a l'obtention de nanocomposites a haut degre d'intercalation ou 

exfolies. 
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L'intercalation en solution a initialement ete developpee pour des polymeres 

hydrosolubles (polyethylene oxyde, acetate de polyvinyle, poly(vinylpyrrolidone), acide 

polyacrylique). Dans ce cas, l'interet principal residait dans la possibilite d'utiliser 

directement une argile naturelle (non modifiee) facilement dispersable dans l'eau. 

Neanmoins, dans certains cas (polyethylene oxyde, poly(vinylpyrrolidone)), une 

reagregation des feuillets a ete observee, en raison de la forte interaction entre les 

macromolecules et le silicate. Des systemes utilisant des solvants organiques ont 

egalement ete etudies (polycaprolactone/chloroforme, polyethylene/xylene, etc.) (S. 

Sinha Ray et M. Okamoto, 2003). Dans ce cas, il est necessaire d'utiliser des argiles 

modifiees. II est alors possible d'obtenir des systemes intercales a partir de matrices 

faiblement polaires. Neanmoins, compte tenu de la quantite de solvant necessaire, cette 

technique n'est pas applicable d'un point de vue industriel et environnemental. 

® 

Argile organophile 

+ 
Solvant 
o o o 

o o 
o o o 

+ 

Polymere 

@ 

Argile gonflee par le solvant 

et le polymere 

•Hi 

7̂ O O ^ O 

O ^-0O O ^ g p 

@ 

Nanocomposite polymere/argile 

Figure 1.17. Representation schematique de l'obtention de nanocomposites par 

intercalation en solution (adapte de J-M. Gloaguen et J-M. Lefebvre). 



34 

1.2.2.3. Intercalation a l'etat fondu 

Le procede d'intercalation a l'etat fondu est illustre a la Figure 1.18. II implique le 

melange statique ou sous cisaillement de l'argile (modifiee ou non) et du polymere au-

dessus de son point de ramollissement. Si la mobilite des chaines polymeres est 

suffisante et si 1'interaction polymere/argile est bonne, les chaines de polymere peuvent 

alors s'intercaler entre les feuillets. 

© 

Argile organophile 

+ 

Polymere 

@ 

Nanocomposite polymere/argile 

(apres melange a l'etat fondu) 

Figure 1.18. Representation schematique de l'obtention de nanocomposites par 

intercalation a l'etat fondu (adapte de J-M. Gloaguen et J-M. Lefebvre). 

R.A. Vaia et E.P. Giannelis (1997a) ont montre que, thermodynamiquement, 

1'intercalation du polymere a l'etat fondu entre les feuillets d'argile est regie par la 

variation d'energie libre du systeme. Considerons tout d'abord la variation entropique. 

En raison du confinement des chaines de polymere entre les feuillets d'argile, l'entropie 

du systeme diminue. Cette diminution est compensee par un gain en energie 

conformationnelle de 1'agent intercalant, resultant de l'eloignement des feuillets d'argile. 

Ainsi que l'illustre la Figure 1.19, la variation entropique du systeme est nulle au-

dessous d'une distance interfoliaire critique. Au-dela de cette distance, la variation 
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entropique est negative, done defavorable a 1'intercalation. Comme la variation 

entropique est generalement faible, 1'intercalation est plutot regie par la variation 

enthalpique du systeme. L'enthalpie de melange depend des interactions polymere/agent 

intercalant, polymere/argile, et agent intercalant/argile. Les interactions polymere/agent 

intercalant ont lieu entre la chaine de polymere et la partie aliphatique de 1'agent 

intercalant: elles sont de type apolaire. Generalement, ces interactions sont moins 

favorables que les interactions initiales polymere/polymere et agent 

intercalant/intercalant. Ceci resulte en une enthalpie de melange positive, done 

defavorable a 1'intercalation. Les interactions polymere/argile et agent intercalant/argile 

sont liees a la polarite de l'argile. II est possible que le polymere ait plus d'affinite pour 

l'argile que l'agent intercalant, resultant en une contribution enthalpique negative 

favorable a 1'intercalation. La variation d'energie libre du systeme est done fonction des 

interactions polymere/argile, ainsi qu'illustre a la Figure 1.20. Quatre cas peuvent se 

presenter: 

a) Les interactions polymere/argile sont similaires aux interactions agent 

intercalant/argile et la variation d'energie libre est positive quel que soit 

l'espacement interfoliaire. II n'y a done pas de force motrice pour 1'intercalation. 

b) La variation d'energie libre est negative jusqu'a une distance interfoliaire critique 

et presente un minimum, indiquant que les etats intercales sont favorises. 

c) La variation d'energie libre est negative en tout temps et presente plusieurs 

minima. L'intercalation est done favorisee. Un apport d'energie externe (energie 

mecanique, par exemple) peut permettre d'augmenter la distance de separation des 

feuillets et d'aboutir a une separation complete ou partielle des feuillets. 

d) La variation d'energie libre est negative en tout temps et decroit avec la distance 

interfoliaire. L'intercalation et la separation complete des feuillets sont done 

favorables. 

De plus, les resultats de R.A. Vaia et E.P. Giannelis (1997a) indiquent qu'il est non 

seulement necessaire de favoriser les interactions polymere/argile, mais egalement de 
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minimiser les interactions defavorables entre 1'agent intercalant et le polymere par 

controle de la densite et du type de cations organiques. 
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Figure 1.19. Evolution de l'entropie de melange (ASV) et des contributions respectives de 

l'agent intercalant (ASV
 chain)et du polymere (ASV

 po,ymer) en fonction de la distance de 

separation des feuillets (R.A. Vaia et E.P. Giannelis, 1997a). 
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Figure 1.20. Evolution de l'energie libre de melange (Afv) pour 4 situations 

correspondant a des niveaux d'interactions polymere/argile differents (R.A. Vaia et E.P. 

Giannelis, 1997a). 
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L'intercalation a l'etat fondu presente plusieurs avantages. D'une part, elle n'affecte pas 

le procede de polymerisation. D'autre part, son impact environnemental est mineur 

puisqu'elle ne fait intervenir aucun solvant. Enfin, elle est compatible avec la majorite 

des precedes de mise en oeuvre des polymeres, tels que l'extrusion ou l'injection. En 

contrepartie, son efficacite depend du systeme etudie : une exfoliation partielle ou totale 

est observee dans le cas de matrices fortement polaires (polyamides, polyethylene 

oxyde), mais pour les matrices peu polaires les morphologies obtenues sont le plus 

souvent de type intercale (polystyrene, polyethylene, polypropylene). Cependant, le 

polyethylene etant un plastique de haute consommation frequemment mis en oeuvre par 

extrusion, c'est cette methode que nous avons choisi de developper dans le cadre de ce 

travail de doctorat. 
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1.3. Elaboration des nanocomposites a matrices polyolefines 

Dans le cas de matrices apolaires ou faiblement polaires, la modification organophile de 

l'argile n'est generalement pas suffisante pour permettre l'exfoliation a l'etat fondu. A 

titre d'exemple, K.H. Wang et al. (2001) ont prepare plusieurs composites 

LLDPE/montmorillonite modifiee au moyen d'ions dimethyl dioctadecyl ammonium 

pour une gamme de poids moleculaires Mw variant entre 15 000 et 180 000 g/mol. Les 

analyses WAXD et les observations directes de la morphologie par microscopie TEM 

montrent qu'une intercalation moderee a lieu, sans indication d'exfoliation. De plus, le 

degre d'intercalation est peu affecte par le poids moleculaire de la matrice polymere 

(Figure 1.21.)- Ce resultat est oppose aux observations de T.D. Fornes et al. (2001) qui 

observent qu'une augmentation du poids moleculaire de la matrice favorise l'exfoliation 

dans les nanocomposites polyamide-6/montmorillonite. 

Figure 1.21. Influence du poids moleculaire de la matrice sur la dispersion dans des 

hybrides LLDPE/Cloisite 20A (5% wt.): a) spectres WAXD [a- 15 OOOg/mol; b- 53 000 

g/mol; c- 103 000 g/mol; d- 129 OOOg/mol; e- 180 000 g/mol]; b) observation en 

microscopie TEM pour Mw=129 OOOg/mol (K.H. Wang et al., 2001). 
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L'obtention de nanocomposites a matrice polyolefine hautement intercales, partiellement 

exfolies ou exfolies necessite done 1'utilisation de techniques parti culieres, dont la plus 

courante consiste a compatibiliser le systeme a l'aide de polyolefines modifiees 

comportant des greffons polaires. 

1.3.1. Compatibilisation a l'aide de polyolefines greffees 

1.3.1.1. Effet des caracteristiques du compatibilisant 

a) Nature et taux de greffage du compatibilisant: 

Historiquement, la premiere voie de compatibilisation des nanocomposites 

polyolefine/montmorillonite a consiste a introduire dans le melange une fraction de 

polyolefines comportant des greffons polaires. M. Kato et al. (1997) ont etudie des 

nanocomposites de polypropylene fonctionnalise et de montmoriilonite modifiee par des 

ions octadecylammonium. Les fonctionnalites polaires selectionnees etaient des greffons 

anhydride maleique (MAH) ou hydroxyle (OH). Les analyses WAXD montrent que la 

modification chimique de la matrice polypropylene permet d'agir sur la dispersion de 

l'argile (Tableau 1.7). L'utilisation d'une matrice comportant un taux de greffage faible 

ne produit pas de deplacement significatif du pic de diffraction : le composite obtenu est 

conventionnel et non intercale. En revanche, pour un taux de greffage important, les 

auteurs observent une nette expansion de la distance interfoliaire, quelle que soit la 

nature du greffage. Cette etude montre done que les caracteristiques du greffage de la 

matrice (et en particulier la concentration des greffons) conditionnent la structure du 

nanocomposite. 
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Nature Mw Acidite/nombre OH Argile dooi 

(g/mol) (mgKOH/g) (%wt.) (A) 

: : : m TT 

PP-g-MAH 30 000 52 50 38 

PP-g-MAH 12 000 7 50 23 

PP-g-OH 20 000 54 50 43 

Tableau 1.7. Influence de la nature et du taux de greffage sur le degre d'intercalation de 

nanocomposites PP/montmorillonite (adapte de M. Kato et al., 1997). 

K.H. Wang et al. (2001) ont analyse l'influence du taux de greffage de la matrice sur la 

dispersion dans des nanocomposites LLDPE-g-MAH/montmorillonite modifiee. lis ont 

montre qu'une exfoliation significative a lieu lorsque le taux de greffage est superieur a 

0.1 %wt (Figure 1.22). 

I 
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Figure 1.22. Influence du taux de greffage sur la dispersion dans les nanocomposites 

LLDPE-g-MAH/Cloisite 20A (5%wt.) [a- 0.29%wt.; b- 0.22%wt.; c- 0.11%wt.; d-

0.07%wt.; e- Cloisite 20A] (K.H. Wang et al., 2001). 
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A la suite des travaux de M. Kato et al. (1997), de nombreux auteurs ont utilise des 

polyolefines greffees anhydride maleique comme agents de compatibilisation. 

Cependant, le mecanisme de compatibilisation des systemes 

polyolefines/montmorillonite a l'aide de polyolefines modifiees chimiquement demeure 

encore mal compris. Pour M. Kato et al. (1997), 1'intercalation du polypropylene 

modifie au sein de la montmorillonite est initiee par les greffons polaires qui s'adsorbent 

sur la surface hydrophile de l'argile. Les segments hydrophobes de la chaine polymere 

sont par la suite entraines dans les galeries, ce qui conduit a une expansion de la distance 

interfoliaire (Figure 1.23). Dans le cas particulier de greffons anhydride maleique, M.-J. 

Dumont et al. (2006) proposent une reaction additionnelle entre 1'anhydride maleique et 

les groupements hydroxyles presents en surface des feuillets de montmorillonite, 

conduisant a la formation d'une liaison covalente carbonyle entre le feuillet et le 

compatibilisant (Figure 1.243). Neanmoins, leur hypothese n'est supportee par aucune 

analyse chimique complementaire. Finalement, L. Szazdi et al. (2005) ont montre par 

spectroscopic infra-rouge que les greffons anhydride maleique du polypropylene 

peuvent reagir avec le surfactant utilise pour la modification organophile de la 

montmorillonite si le cation organique contient des atomes d'hydrogene labiles. Le 

spectre infra-rouge d'un melange PP-g-MAH/chlorure d'hexadecyl ammonium 

comporte en effet des bandes d'absorption caracteristiques de liaisons amides qui 

n'apparaissent pas sur les spectres respectifs du PP-g-MAH et du chlorure d'hexadecyl 

ammonium, indiquant l'occurrence d'une reaction entre le PP-g-MAH et le surfactant 

(Figure 1.25) 



42 

Silicate Layer of Clay PP-MA-1010 

Figure 1.23. Representation schematique du mecanisme d'intercalation du 

polypropylene greffe anhydride maleique au sein de la montmorillonite (M. Kato et al., 

1997). 

Figure 1.24. Mecanisme propose pour la reaction du polypropylene greffe anhydride 

maleique avec la montmorillonite (M.-J. Dumont et al., 2006). 
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Figure 1.25. Mise en evidence d'une possible reaction entre les greffons anhydride 

maleique du polypropylene et le surfactant: a) spectres infra-rouge [a- PP-g-MAH; c-

chlorure d'hexadecyl ammonium; b-PP-g-MAH/chlorure d'hexadecyl ammonium 

(20%wt.)]; b) analyse quantitative [(O) anhydride maleique; (D) amide; (A) carbonyl 

(adapte de L. Szazdi et al., 2005). 

b) Poids moleculaire du compatibilisant: 

N. Hasegawa et A. Usuki (2004) ont analyse l'influence du poids moleculaire de la 

matrice sur l'etat de dispersion de l'argile dans des nanocomposites PP-g-

MAH/rnontmorillonite modifiee au moyen d'ions octadecyl ammonium. Les analyses 

WAXD et les observations TEM montrent un bon niveau d'exfoliation et une dispersion 

homogene des plaquettes de montmorillonite pour les nanocomposites dont la matrice 

possede un poids moleculaire eleve, et ce independamment du taux de greffage. En 

revanche, des agregats et une dispersion peu homogene sont observes dans le cas de 

matrices a bas poids moleculaire (<30 OOOg/mol) (Figure 1.265). N. Hasegawa et A. 

Usuki (2004) en concluent que la faible viscosite de ces matrices ne permet pas 
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d'exercer une contrainte de cisaillement suffisante pour separer les feuillets de 

montmorillonite durant le melange a l'etat fondu. Ces resultats rejoignent l'etude 

effectuee par Y. Wang et al. (2004a, 2004b) dans le cas de systemes PP/PP-g-

MAH/montmorillonite modifiee au moyen d'ions octadecyl ammonium. Y. Wang et al. 

(2004a, 2004b) montrent en effet que les compatibilisants a haut poids moleculaire 

(>100 OOOg/mol) et taux de greffage modere (0.5%wt.-1.0%wt.) permettent d'obtenir 

des structures semi-exfoliees, alors que les compatibilisants a faible poids moleculaire 

(<10 OOOg/mol) conduisent a des structures agglomerees, et ce meme pour des taux de 

greffage importants. 

m 

MAH=4.54' ,«f. 
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Figure 1.26. Influence du poids moleculaire sur la dispersion dans des nanocomposites 

PP-g-MAH/montmorillonite modifiee au moyen d'ions octadecyl ammonium (adapte de 

N. Hasegawa et A. Usuki, 2004). 
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Des tendances inverses ont ete observees par F. Perrin-Sarazin et al. (2005), qui ont 

analyse des systemes PP/PP-g-MAH/montmorillonite modifiee. Leurs travaux 

confirment qu'a l'echelle nanometrique, le degre d'intercalation et la densite de 

particules delaminees (tactoi'des composes de 3 feuillets ou moins) sont plus importants 

lorsque le poids moleculaire du compatibilisant est eleve. En revanche, les observations 

realisees en microscopie SEM montrent que lorsque le poids moleculaire du 

compatibilisant est eleve, la micro-dispersion est peu uniforme et le nombre de micro-

particules est important. Les auteurs concluent que les compatibilisants de faible poids 

moleculaire s'inserent facilement dans les galeries interfoliaires en raison de leur 

mobilite. lis peuvent done uniformement intercaler l'argile. En contrepartie, le niveau 

d'intercalation demeure bas en raison de la faible longueur des chaines. Dans le cas de 

compatibilisants a haut poids moleculaire, l'encombrement sterique rend la penetration 

de l'espace interfoliaire difficile, conduisant a une intercalation non uniforme. 

Cependant, lorsque les chaines parviennent a s'inserer dans les galeries, le niveau 

d'intercalation resultant est eleve (Figure 1.27). 

a) b) 

Figure 1.27. Effet du poids moleculaire du compatibilisant sur la dispersion dans les 

nanocomposites PP/PP-g-MAH/montmorillonite : a) faible poids moleculaire; b) poids 

moleculaire eleve (adapte de F. Perrin-Sarazin et al., 2005). 

Pour M. Bousmina (2006), l'exfoliation resulte d'une combinaison entre la diffusion du 

polymere dans l'espace interfoliaire, favorisee pour les faibles poids moleculaires, et des 
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contraintes mecaniques exercees sur les feuillets (phenomene de 'peeling' egalement 

evoque par H.R. Dennis et al. (2001)), plus importantes pour les poids moleculaires 

eleves. M. Bousmina (2006) conclut que le poids moleculaire de la matrice devrait done 

etre modere. 

Mentionnons pour conclure que le poids moleculaire de 1'agent de compatibilisation et 

la concentration de greffons polaires peuvent affecter sa miscibilite avec la matrice 

polyolefine pure, et done la dispersion de l'argile dans le polymere. De plus, la 

repartition des greffons polaires le long des chaines de 1'agent de compatibilisation 

(souvent inconnue) peut egalement influencer l'etat final de dispersion. 

c) Concentration du compatibilisant: 

A la lecture de la section precedente, on pressent que les concentrations relatives du 

compatibilisant et de l'argile jouent un role capital sur l'etat de dispersion. Y. Wang et 

al. (2004a) ont analyse l'influence du ratio compatibilisant: argile pour des 

nanocomposites PP-g-MAH/montmorillonite modifiee octadecyl ammonium. Dans le 

cadre de cette etude, le PP-g-MAH selectionne a un poids moleculaire eleve (330 

OOOg/mol) et un taux de greffage modere (0.5%wt.). Les analyses WAXD montrent une 

disparition significative du pic de diffraction de l'argile a partir de ratios de l'ordre de 

3 :1 (Figure 1.28). Ce resultat est en accord avec les travaux de M. Kato et al. (1997), 

qui obtiennent une exfoliation partielle des systemes PP-g-MAH/montmorillonite a 

partir d'un ratio 2 :1, et une exfoliation complete a partir d'un ratio 3:1. 
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Figure 1.28. Effet du ratio compatibilisant: argile (a) sur la dispersion dans les 

nanocomposites PP-g-MAH/Nanomer I.30.P [1-Nanomer I.30P; 2- a=l; 3- a=2; 4- a=3; 

5- a=4; 6- a=6; 7- a=8; 8- a=10] (adapte de Y. Wang et al., 2004a). 

1.3.1.2. Effet des conditions operatoires 

a) Procede de mise en oeuvre : generalites 

H.R. Dennis et al. (2001) ont etudie l'effet du procede de mise en oeuvre sur la 

dispersion de l'argile dans des nanocomposites PA-6/montmorillonite modifiee. lis ont 

montre qu'une bonne dispersion ne peut etre obtenue qu'en extrusion bi-vis, les 

configurations contra-rotatives interpenetrees conduisant aux structures les plus 

delaminees (Figure 1.29). De plus, selon H.R. Dennis et al. (2001), les meilleurs niveaux 

d'intercalation/exfoliation sont obtenus pour des cisaillements moderes. De la meme 

maniere, S. Tanoue et al. (2005) observent que les proprietes mecaniques de 

nanocomposites a matrice PS mis en forme par extrusion bi-vis co-rotatives sont 

meilleures pour les cisaillements faibles que pour les cisaillements forts. 
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Single Screw Co-Rotating, LAW Shear 

Co-Rotating, Medium Shear Counter-Intcrmcshing, Medium Shear 

Figure 1.29. Influence du procede de mise en forme sur la dispersion dans les 

nanocomposites PA-6/Cloisite 15A (H.R. Dennis et al., 2001). 

Ainsi que mentionne precedemment, M. Bousmina (2006) considere que l'exfoliation 

resulte d'une combinaison entre la diffusion du polymere dans l'espace interfoliaire et 

les contraintes mecaniques exercees sur les feuillets. II recommande de travailler dans 

des conditions de cisaillement modere et d'allouer des temps de melange importants, 

afin de favoriser les phenomenes diffusifs. Cette hypothese est corroboree par les 

resultats experimentaux de H.R. Dennis et al. (2001) et L. Zhu et M. Xanthos (2004) qui 

rapportent une augmentation des niveaux d'intercalation/exfoliation avec le temps de 

residence, respectivement dans les cas de nanocomposites a matrices polyamide et 

polypropylene. Cependant, pour S. Tanoue et al. (2005), les temps de residence trop 

longs favorisent la degradation thermique de l'agent intercalant, entrainant une perte des 

proprietes mecaniques (Figure 1.30). 
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Figure 1.30. Influence du temps de residence sur les proprietes mecaniques de 

nanocomposites PS/Cloisite 10A (S. Tanoue et al., 2005). 

Finalement, W. Lertwilmonun et B. Vergnes (2006) ont analyse l'effet du debit (Q) et de 

la vitesse de rotation des vis (N) sur la dispersion de Fargile dans des nanocomposites 

PP/PP-g-MAH/montmorillonite modifiee au moyen d'ions dimethyl dicotadecyl 

ammonium. Les nanocomposites sont prepares par melange direct des composants a 

1'alimentation principale d'une extrudeuse bi-vis co-rotative. W. Lertwilmonun et B. 

Vergnes (2006) montrent que le niveau d'intercalation/exfoliation, mis en evidence par 

microscopie TEM et par mesure de la contrainte seuil a l'etat fondu , est d'autant plus 

important que le ratio Q/N est faible (Figure 1.31). Un bon niveau de dispersion a 

l'echelle nanometrique impliquerait done de travailler a faible debit et a vitesse de 

rotation des vis elevees. Les auteurs concluent que le niveau de delamination des 

3 Selon W. Lertwilmonun et B. Vergnes (2006), la contrainte seuil a l'etat fondu est caracteristique 

de l'&at de dispersion de l'argile dans le nanocomposite, une contrainte seuil elevee traduisant un niveau 

d'exfoliation eleve. 
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feuillets est etroitement lie a la deformation totale imposee au fluide, qui est 

proportionnelle au ratio Q/N. 
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Figure 1.31. Influence du ratio Q/N sur la dispersion de l'argile dans des 

nanocomposites PP/PP-g-MAH/Cloisite 15A (80/15/5 %wt.) (W. Lertwilmonun et B. 

Vergnes, 2006). 

b) Influence de la sequence d'extrusion : 

Classiquement, la preparation de nanocomposites a matrice polyolefine est effectuee en 

deux etapes. Dans un premier temps, un melange maitre compatibilisant/montmorillonite 

est prepare. Ce melange maitre est ensuite dilue avec la polyolefine de base afin 

d'atteindre la concentration d'argile desiree. L'un des defis industriels actuels consiste a 

obtenir une bonne dispersion de l'argile en n'effectuant qu'une seule etape d'extrusion. 

Cette experience a ete tentee par Y. Wang et al. (2004b), qui ont etudie l'influence de la 

sequence de remplissage en extrudeuse bi-vis co-rotative sur la qualite de la dispersion 

de melanges PP/PP-g-MAH/montmorillonite modifiee octadecyl ammonium. Trois 

sequences ont ete testees : 
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Sequence 1 : alimentation en PP au niveau de la tremie; addition subsequente d'un 

melange de granules de PP-g-MAH et de montmorillonite organophile. 

Sequence 2 : alimentation d'un melange de granules de PP-g-MAH et 

montmorillonite organophile au niveau de la tremie; addition subsequente du PP. 

Sequence 3 (reference): alimentation d'un melange de granules de PP et de 

granules d'un melange maitre PP-g-MAH/montmorillonite organophile au niveau 

de la tremie. 

La structure des nanocomposites obtenus a ete determinee en couplant les analyses 

WAXD aux observations TEM. Les resultats montrent que la sequence 2 conduit a une 

qualite de dispersion superieure a celle de la sequence 1 (Figures 1.32 et 1.33). Y. Wang 

et al. (2004b) expliquent ce resultat par 1'augmentation du temps de contact entre le 

compatibilisant et la montmorillonite, favorisant le mouillage des plaquettes d'argile par 

le compatibilisant. La qualite de la dispersion obtenue avec la sequence 2 est comparable 

a celle obtenue avec la sequence 3 classiquement utilisee. 

•g 10000 

-fc 30000 

•a. 
.-£* 200OO 

c 

Argile 
2- Sequence 3 
3- Sequence 2 
4- Sequence 

Figure 1.32. Influence de la sequence d'extrusion sur la dispersion dans les 

nanocomposites PP/PP-g-MAH/Nanomer BOP (80/15/5 %wt.) (Y. Wang, 2004b). 
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Figure 1.33. Influence de la sequence d'extrusion sur la dispersion dans les 

nanocomposites PP/PP-g-MAH/Nanomer BOP (80/15/5 %wt.) (adapte de Y. Wang, 

2004b). 

1.3.2. Autres voies de compatibilisation 

Les techniques de compatibilisation des systemes polyolefine/montmorillonite a l'aide 

de polyolefines greffees sont actuellement les plus attractives, compte tenu de la large 

gamme de polyolefines greffees disponibles commercialement et de la simplicite du 

procede. Cependant, ces techniques ne dispensent pas de l'utilisation d'argiles 

organophiles. 

Z.M. Wang et al. (2003) ont montre qu'il etait possible d'obtenir l'exfoliation complete 

d'une montmorillonite naturelle dans un polypropylene comportant des terminaisons 

ammonium (PP-NH3
+). Les auteurs ont melange physiquement l'argile et le polymere a 

l'etat solide, et le nanocomposite a ensuite ete obtenu par intercalation statique a l'etat 

fondu. Le spectre WAXD resultant ne montre aucun pic de diffraction de l'argile (Figure 

1.34). Le nanocomposite PP-NH3
+/montmorillonite a ensuite ete melange a l'etat fondu 
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avec un homopolymere PP dans un ratio 1:1. De la meme maniere, aucun pic de 

reflexion n'est observe en XRD pour ce melange. Les observations en microscopie TEM 

revelent une exfoliation partielle des feuillets de montmorillonite (Figure 1.35). Cette 

approche est extremement interessante puisqu'elle implique 1'utilisation d'argile 

naturelle non modifiee. Ceci permet non seulement d'eliminer les couts lies au surfactant 

et au procede d'echange cationique, mais aussi de contourner la problematique de la 

degradation thermique des argiles organophiles lors de la mise en oeuvre. La principale 

difficulte reside cependant dans la fonctionnalisation des fins de chaines, qui necessite 

une modification du procede de polymerisation (Y. Dong et al., 2002). 

En conclusion, il est possible d'envisager d'autres voies de compatibilisation a l'etat 

fondu que la compatibilisation classique au moyen de polyolefines greffees. Cependant, 

ces techniques sont marginales, et leur complexity ne garantit pas un gain economique. 

De ce fait, dans le cadre de ce travail de doctorat, nous avons choisi de compatibiliser 

nos systemes au moyen de polyolefines greffees. 

'to 

c 

I 

i 
2 4 6 8 

2 0 (degrees) 

Figure 1.34. Diffractogrammes obtenus pour: a) un melange physique PP-

NH3
+/Cloisite Na+ (10%wt.); b) un nanocomposite PP-NH3

+ /Cloisite Na+ (10%wt.) 

obtenu apres intercalation statique a l'etat fondu (Z.M. Wang et al., 2003). 

PP-NH* 110wt% Na* MMT 

physical 

(b) PP bearing MMT 
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Figure 1.35. Caracterisation de nanocomposites PP/[PP-NH3"7Cloisite Na+ (10%wt.)] 

(ratio 1 :1): a) diffractogrammes; b) observation du nanocomposite en microscopie 

TEM (Z.M. Wang et al., 2003). 
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1.4. Nanocomposites polyolefine/montmorillonite : proprietes 

L'objectif de ce paragraphe consiste a presenter succinctement les proprietes des 

nanocomposites polyolefine/montmorillonite. Le comportement thermique, les 

proprietes mecaniques, la permeabilite aux gaz et les proprietes optiques de ces 

materiaux seront traites. Nous nous concentrerons principalement sur les 

nanocomposites a matrice polyethylene, mais nous aborderons egalement le cas d'autres 

types de matrices. 

1.4.1. Proprietes thermiques 

1.4.1.1. Cristallisation 

Plusieurs proprietes macroscopiques des polymeres semi-cristallins, dont notamment les 

proprietes mecaniques et les proprietes barrieres, sont etroitement liees a la structure 

cristalline et au taux de cristallinite. Cependant, les travaux concernant 1'influence de la 

montmorillonite sur la cristallisation des polymeres sont contradictoires. Theoriquement, 

la presence de nanoparticules dispersees a Pechelle nanometrique devrait favoriser une 

nucleation heterogene, conduisant a une augmentation de la vitesse de cristallisation, a 

une diminution de la temperature de cristallisation, et possiblement a une diminution de 

la taille des cristaux. En pratique, les resultats obtenus semblent dependre de la nature de 

la matrice et de l'argile, de la concentration de l'argile et de l'etat de dispersion de 

l'argile. 

T.G. Gopakumar et al. (2002) ont etudie l'effet de la concentration et de la dispersion de 

la montmorillonite pour des nanocomposites intercales HDPE/montmorillonite modifiee 

et des nanocomposites exfolies HDPE-g-MAH/montmorillonite modifiee. Dans les deux 

cas, ils rapportent une augmentation de la temperature de cristallisation avec la 
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concentration d'argile, et concluent que l'argile joue le role d'un agent nucleant. Us 

observent de plus une diminution significative du taux de cristallinite avec la 

concentration d'argile, et expliquent ce phenomene par une diminution de la mobilite 

des chaines liee a la presence de l'argile. Des resultats similaires en termes devolution 

de la temperature de cristallisation et du taux de cristallinite sont observes par K.H. 

Wang et al. (2002) pour des nanocomposites exfolies LLDPE-g-MAH/montmorillonite 

modifiee. De la meme maniere, G. Liang et al. (2004) rapportent une diminution de la 

cristallinite avec la concentration d'argile pour des nanocomposites semi-exfolies 

HDPE/PE-g-MAH/montmorillonite modifiee. En revanche, dans le cas de 

nanocomposites intercales LLDPE/montmorillonite modifiee, R.W. Truss et A.C. Lee 

(2003) n'enregistrent aucune variation significative de la temperature de cristallisation 

ou du taux de cristallinite. Des resultats similaires sont rapportes par J. Morawiec et al. 

(2005) pour des nanocomposites intercales LDPE/montmorillonite modifiee et des 

nanocomposites semi-exfolies LDPE/LDPE-g-MAH/montmorillonite modifiee. 

En ce qui concerne les matrices PP, les donnees varient egalement. W. Xu et al. (2001) 

et A. Pozsgay et al. (2002) ont rapporte une augmentation de la temperature de 

cristallisation avec la concentration de montmorillonite pour des systemes 

PP/montmorillonite modifiee. M. Modesti et al. (2006) enregistrent non seulement une 

augmentation significative de la temperature de cristallisation, mais aussi une 

augmentation du taux de cristallinite pour des nanocomposites intercales 

PP/montmorillonite modifiee. En revanche, ils n'observent que peu de variations par 

rapport a la matrice dans le cas de nanocomposites exfolies PP-g-MAH/montmorillonite 

modifiee. F. Perrin-Sarazin et al. (2005) rapportent une augmentation de la temperature 

de cristallisation et une diminution du taux de cristallinite pour des nanocomposites 

intercales PP/montmorillonite modifiee. Dans le cas de nanocomposites semi-exfolies 

PP/PP-g-MAH/montmorillonite modifiee, la temperature de cristallisation decroit par 

rapport a la matrice PP. Les auteurs attribuent ce phenomene particulier a des 

interactions specifiques entre les chaines greffees -MAH et l'argile, entravant le 
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processus normal de cristallisation en limitant la mobilite des chaines. Pour tous les 

systemes considered, F. Perrin-Sarazin et al. (2005) observent une diminution du degre 

de cristallinite et une diminution de la taille moyenne des spherolites par rapport a la 

matrice PP (Figure 1.36). C. Deshmane et al. (2007) rapportent egalement une 

diminution drastique de la taille des spherolites pour des nanocomposites intercales 

PP/montmorillonite modifiee ayant subi une cristallisation isotherme (Figure 1.37). 

b) c) 

Figure 1.36. Observation de spherolites en microscopie SEM : a) PP; b) PP/Cloisite 

15A; c) PP/PP-g-MAH/Cloisite 15A (adapte de F. Perrin-Sarazin et al., 2005). 
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a) b) 

Figure 1.37. Observation en microscopie optique de spherolites obtenues apres 

cristallisation isotherme a 150°C : a) PP; b) PP/Nanomer I44.P (4%wt.) (adapte de C. 

Deshmane et al., 2007). 

A titre indicatif, mentionnons aussi que pour des systemes plus polaires, tels que les 

nanocomposites polyamide/montmorillonite modifiee (E. Devaux et al., 2002; B. Mu et 

al., 2007) et polyethylene terephtalate/montmorillonite (C.F. Ou et al., 2003; C.I.W. 

Calcagno et al., 2007), les etudes montrent generalement une augmentation de la 

temperature de cristallisation avec la concentration d'argile, et ce quel que soit l'etat de 

dispersion de l'argile (microcomposite ou nanocomposite). 

1.4.1.2. Stabilite thermique et proprietes de retard au feu 

De nombreux auteurs ont rapporte une augmentation de la stabilite thermique et une 

amelioration de la resistance au feu pour les polymeres charges de montmorillonite. Ces 

proprietes particulieres sont generalement attribuees a : i) la formation d'une couche de 

silicates en surface du materiau, isolant le polymere de la source de chaleur et freinant le 

transport de masse des especes degradees (M. Alexandre et P. Dubois, 2000; S. Sinha 

Ray et M. Okamoto, 2003), et ii) en atmosphere oxydante, l'effet barriere resultant de la 
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dispersion des silicates a Techelle nanometrique, freinant la diffusion des especes 

oxydantes a l'interieur du materiau (J. Morawiec et al., 2005). 

En pratique, la stabilite thermique des nanocomposites a matrice polymere est 

generalement evaluee par TGA sous atmosphere inerte ou oxydante. M. Modesti et al. 

(2006) ont analyse la decomposition thermique de nanocomposites intercales 

PP/montmorillonite modifiee et de nanocomposites exfolies PP-g-MAH/montmorillonite 

modifiee sous atmosphere inerte (azote) et sous atmosphere oxydante (air). Pour les 

deux types de systemes, la stabilite thermique augmente avec la concentration d'argile. 

De plus, 1'amelioration de stabilite thermique est nettement plus prononcee en 

atmosphere oxydante qu'en atmosphere inerte. Dans l'air, et pour une concentration de 

5%wt., la temperature pour une perte de masse de 20%wt. (Td2o%) augmente de 30°C par 

rapport a la matrice pour les nanocomposites non compatibilises, et de 60°C pour les 

nanocomposites compatibilises. Les auteurs ont egalement tente d'evaluer l'effet du 

degre d'intercalation/exfoliation sur la stabilite thermique des nanocomposites produits 

en variant les conditions de mise en oeuvre. Cependant, ils n'observent aucune difference 

significative. Pour des nanocomposites intercales LDPE/montmorillonite modifiee et des 

nanocomposites semi-exfolies LDPE/LDPE-g-MAH/montmorillonite modifiee, J. 

Morawiec et al. (2005) rapportent egalement une augmentation de la stabilite thermique 

en atmosphere oxydante. En revanche, en atmosphere inerte, la decomposition 

thermique des nanocomposites demeure tres proche de celle de la matrice (Figure 1.38). 
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Figure 1.38. Influence de l'argile sur la stabilite thermique de nanocomposites 

LDPE/Nanomer I30.P et LDPE/LDPE-g-MAH/Nanomer I30.P: a) atmosphere inerte; b) 

atmosphere oxydante (adapte de J. Morawiec et al., 2005). 

La reduction de l'inflammabilite est un parametre cle dans l'utilisation des polymeres 

pour de nombreuses applications, dont notamment le domaine de la construction. Or, 

1'addition d'ignifugeants entraine un surcout significatif des materiaux et est de plus 

soumise a des reglementations environnementales severes. Pour cette raison, de 

nombreux programmes de recherche portant sur les propriete's de retard au feu des 

nanocomposites d'argile ont ete inities au cours des dernieres annees. Les proprietes de 

retard au feu des polymeres sont generalement estimees en calorimetrie c6ne. Les 

parametres mesures sont le temps d'ignition, le taux de chaleur liberee (HRR : heat 
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release rate), le taux maximum de chaleur liberee (PHRR : peak of heat release rate), la 

chaleur de combustion et la production de monoxyde de carbone et de fumees. La 

procedure est standardised par la norme ASTM El354. M. Bhartolmai et B. Schartel 

(2004) ont analyse le comportement au feu de nanocomposites PP-g-

MAH/montmorillonite modifiee elabores a partir de plusieurs argiles commerciales. 

Leurs travaux en calorimetrie cone montrent que le taux de chaleur liberee lors de la 

combustion diminue lorsque la concentration d'argile augmente et lorsque le niveau 

d'exfoliation augmente. En revanche, la chaleur totale de combustion des 

nanocomposites demeure comparable a celle de la matrice. La Figure 1.39 illustre la 

performance de nanocomposites exfolies PP-g-MAH/Cloisite 20A (5%wt.) par rapport a 

la matrice PP-g-MAH en termes de risques d'incendie. Le comportement d'un materiau 

presentant des proprietes de retard au feu optimales est illustre par le triangle. Le 

graphique montre clairement que, si 1'incorporation de montmorillonite reduit 

significativement le risque de declenchement d'un incendie, elle ne diminue pas la 

quantite de chaleur degagee par la combustion. De plus, la reduction du taux de chaleur 

liberee n'est significative que dans le cas de flux de chaleur externe eleves. 
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Figure 1.39. Evolution de la chaleur totale de combustion en fonction du ratio entre le 

taux maximum de chaleur liberee (PHRR) et le temps d'ignition (tjgn) (M. Bhartolmai et 

B. Schartel, 2004). 
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Des tendances similaires en termes de taux de chaleur liberee et de chaleur totale de 

combustion sont rapportees par J-M. Gloaguen et J-M. Lefebvre (2007) pour differents 

types de nanocomposites (Tableau 1.8). Ces resultats montrent egalement que 

1'incorporation de nanoparticules d'argile peut conduire a une legere elevation de la 

quantite de monoxyde de carbone liberee lors de la combustion. 

Proprietes au feu des nanocomposites : resultats obtenus au cone calorimetre 
ifluxde chaleur :3S kW/m2) !1) 

Nanocomposite 

Potyamide 6 pur 

Polyarntde 8 - 2 % argile erfolise 

Polyamide B~ 5 % argile exfoliee 

Polystyrene pur 

Polystyrene - 3 % argile non miscible 

Polystyrene - 3 % argile interedee 

Polypropylene graffe anhydrids mol#iqud pur 

Polypropylene greffs anhydrido 
ma le^ua 4- 6 % nrgih intercslee 

(1) MR: taux de chalaur libsMi (Htasr flate fiefcassd). 
Wc ; chaieurde combustion. 
SEA : aire d'extinction desfurn&is tSfmctfic &xtmc 

Taux 
de residu 

m 
1,0 

3,0 

5,7 

0 

3.2 

3,7 

0 

8,0 

Hon srm I 

MRU 
maximal 

1011 

«88 

37S 

1 118 

1 O&O 

567 

2 028 

i22 

HRft 
moysnne 
CWWrrfi 

603 

390 

304 

703 

715 

444 

861 

651 

moyenrm 
(MJ/kg) 

27 

27 

27 

29 

29 

27 

38 

37 

Qialeur totals 
lib<k»a 
(MJ/rrfi 

413 

408 

397 

102 

96 

89 

219 

179 

SEA 
moyenri® 

!mJ/kg> 

197 

271 

2»S 

1 464 

J 83S 

1 727 

758 

994 

Taux m o y m 
de CO libsrs 

0,01 

0,01 

0,02 

0,09 

0,03 

0,08 

0,04 

0,06 

Tableau 1.8. Proprietes de retard au feu de differents nanocomposites (J-M. Gloaguen et 

J-M. Lefebvre, 2007). 

M. Bhartolmai et B. Schartel (2004) ont egalement analyse l'influence de la 

montmorillonite sur l'indice d'oxygene limite (IOL). L'lOL correspond au pourcentage 

minimum d'oxygene dans une atmosphere O2/N2 necessaire pour entretenir une 

combustion soutenue du materiau. La procedure est standardised par la norme ASTM 

D618. M. Bhartolmai et B. Schartel (2004) montrent que 1'IOL des nanocomposites PP-

g-MAH/montmorillonite (5%wt.) est identique a celui de la matrice PP-g-MAH (-18%). 

De plus, contrairement a la matrice PP-g-MAH, les nanocomposites ne sont pas auto-

extinguibles. Les auteurs attribuent ce comportement a la forte viscosite des 

nanocomposites, empechant la formation de gouttelettes susceptibles d'eteindre la 

flamme lors de la combustion. lis concluent de plus qu'a faibles concentrations d'argile 
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modifiee (<4%wt.), la couche de silicates formee en surface du materiau lors de la 

combustion n'offre pas une protection suffisante pour resorber la flamme. Les travaux 

de M. Bhartolmai et B. Schartel (2004) mettent done en evidence les lacunes liees a 

l'utilisation potentielle de nanoparticules d'argile comme retardateurs de feu. 

B.N. Jang et C.A. Wilkie (2005) ont montre que les proprietes de retard au feu des 

nanocomposites a matrice polymere dependent egalement du mecanisme de degradation 

de la matrice en presence d'argile. Puisque la combustion des nanocomposites 

polymere/argile conduit a la formation d'une couche protectrice de silicates, les produits 

issus de la degradation de la matrice restent confines dans le materiau et peuvent 

eventuellement subir des reactions secondaires retardant la degradation. Le Tableau 1.9 

illustre 1'influence du mecanisme de degradation du polymere sur la reduction du taux 

de chaleur liberee lors de la combustion. Les ameliorations les plus importantes sont 

observees lorsque le mecanisme de degradation normal du polymere est 

significativement perturbe par la presence de l'argile. C'est le cas des matrices 

polyamides, pour lesquels les mecanismes de degradation resultant de reactions inter-

moleculaires deviennent preponderants en presence d'argile. Dans le cas ou le 

mecanisme de degradation de la matrice est radicalaire, la stabilite des radicaux formes 

conditionne les proprietes de retard au feu. Les radicaux les plus stables sont davantage 

susceptibles de participer a des reactions secondaires, telles que l'hydrogenation, le 

transfert, la dismutation, la recombinaison, ou la scission, capables de retarder le 

processus de degradation. C'est le cas par exemple du polystyrene, qui conduit a la 

formation de radicaux libres tres stables par opposition au polypropylene ou au 

polyethylene. 
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Polymere 

PA-6 

PS, HIPS 

SAN, ABS 

PP 

PE 

PMMA 

PAN 

Mecanisme de degradation 

S Intra-aminolyse/acidolyse 

S Scission aleatoire 

•S Scission p 

(radicaux tres stables) 

•S Scission (3 

(radicaux tres stables) 

•S Scission (3 

•S Dismutation 

•S Dismutation 

S Scission p 

•S Cyclisation 

•S Scission aleatoire 

Mecanisme de degradation 

en presence d'argile 

S 

V 

Inter-aminolyse/acidolyse 

Scission aleatoire 

Recombinaison 

Scission aleatoire 

Recombinaison 

Scission aleatoire 

Scission aleatoire 

Abstraction d'hydrogene 

Pas de changement. 

Pas de changement. 

Reduction 

du PHRR 

50%-70% 

40%-70% 

20%-50% 

20%-50% 

20%-40% 

10%-30% 

<10% 

Tableau 1.9. Influence du mecanisme de degradation de la matrice sur la reduction de la 

vitesse de degagement de chaleur (adapte de B.N. Jang et C.A. Wilkie., 2005). 

1.4.2. Proprietes mecaniques 

1.4.2.1. Generalites 

L'incorporation de charges minerales dans une matrice polymere vise notamment a 

renforcer les proprietes intrinseques du polymere, c'est-a-dire a augmenter les proprietes 

mecaniques. Selon N.G. McCrum, C.P. Buckley et C.B. Bucknall (1988), un bon renfort 

devrait posseder les caracteristiques suivantes : 

i) Sa rigidite et sa resistance devraient etre superieures a celle de la matrice; 

ii) Sa taille, sa forme et ses caracteristiques de surface devraient favoriser un bon 

couplage mecanique avec la matrice; 

iii) Sa presence ne devrait pas alterer les qualites intrinseques de la matrice. 
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Considerons tout d'abord le critere i). Le module des argiles lamellaires est difficile a 

estimer, en raison notamment de la faible taille des particules et de leur reactivite. La 

litterature recense plusieurs methodes visant a determiner le module elastique des argiles 

lamellaires. Nous recapitulons ici quelques valeurs experimentales et theoriques 

obtenues dans le cas particulier des phyllosilicates 2 :1 . T. Vanorio et al. (2003) ont 

effectue des mesures acoustiques sur des echantillons massifs presses a froid : ils 

rapportent un module elastique de 14GPa pour la montmorillonite. Cette valeur est plus 

faible que celle estimee au moyen de mesures de compressibilite par A.R. Pawley et al. 

(2002), qui rapportent un module de 37GPa pour la pyrophyllite naturelle. Z. Wang et al. 

(2001) ont tente de remonter au module elastique de la montmorillonite a partir du 

module elastique d'un composite epoxy/montmorillonite : ils concluent a une valeur de 

51GPa. Neanmoins, cette mesure est peu precise car la delamination incomplete de 

Pargile est difficile a prendre en compte. En considerant que le module elastique des 

alumino-silicates est generalement proportionnel a leur densite, B. Chen et J.R.G. Evans 

(2006) estiment le module elastique de smectites de densite 2600kg/m et de distance 

basale 9.8A a 203GPa. R.D. Piner et al. (2003) ont tente de mesurer directement les 

proprietes des feuillets individuels par microscopie a force atomique (AFM). Ils 

constatent malheureusement que la presence d'impuretes a la surface des feuillets 

entache les mesures d'une incertitude elevee. En utilisant la diffusion de Brillouin, L.E. 

McNeil et M. Grimsditch (1993) et M.T. Vaughan et S. Guggenhei (1986) rapportent 

des modules elastiques respectifs de 178GPa et 180GPa pour la muscovite. Finalement, 

O.L. Manevitch and G.C. Rutledge (2004) ont calcule le module elastique des feuillets 

individuels a l'aide de simulations de dynamique moleculaire. Pour un feuillet de 

montmorillonite d'epaisseur 0.615nm, ils obtiennent une valeur de 400GPa. Ainsi, les 

valeurs experimentales et theoriques tirees de la litterature pour le module elastique des 

phyllosilicates 2 :1 varient sur une plage de 14GPa a 400GPa4! Sachant que le module 

4 A titre indicatif, il est possible de trouver une liste des valeurs de module elastique utilisees dans la 

litterature pour differentes argiles dans les travaux de B. Chen et J.R.G. Evans (2006). 
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des materiaux polymeres est de l'ordre de 0.5GPa a 3GPa pour les resines 

thermoplastiques et de lGPa a 6GPa pour les resines thermodurcissables, la 

montmorillonite peut done etre considered comme un renfort mecanique potentiel. 

Neanmoins, la forte incertitude sur le module elastique des feuillets individuels incite a 

penser que la performance des composites polymere/montmorillonite pourrait etre 

inferieure aux attentes initiales. 

Considerons maintenant le critere ii). Un parametre souvent utilise pour caracteriser 

l'efficacite d'un rapport est le rapport entre sa surface et son volume. De maniere 

generate, plus l'interface matrice/renfort est grande, plus le renfort est efficace. Dans le 

cas de renforts cylindriques, le rapport surface/volume est d'autant plus eleve lorsque le 

facteur de forme longueur/diametre est grand, soit dans les cas de fibres longues ou de 

plaquettes minces. En raison de son facteur de forme eleve (-280), la montmorillonite 

est done un renfort interessant (L.A. Utracki et al., 2007). En revanche, la faible affinite 

entre la surface de la montmorillonite naturelle et les matrices polymeres, generalement 

peu polaires, compromet 1'adhesion interfaciale, indispensable pour transferer 

efficacement les contraintes au renfort et obtenir un bon couplage mecanique. De plus, 

l'insertion d'un agent intercalant organique dans l'espace interfoliaire, utilisee pour 

pallier a ce probleme, pourrait avoir des consequences au niveau du critere iii), puisque 

la decomposition thermique de 1'agent intercalant durant la mise en oeuvre est 

susceptible d'alterer l'integrite de la matrice. 

1.4.2.2. Modeles theoriques 

Plusieurs modeles theoriques ont ete developpds afin de modeliser le comportement 

mecaniques des composites a charges discontinues. Nous limiterons la revue des 

modeles utilises au modele de Halpin-Tsai', dont une revue detaillee est presente par J.C. 

Halpin et J.L. Kardos (1976), et au modele de D.A. Brune et J. Bicerano (2002). 
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Le modele de Halpin-Tsai- exprime le module elastique du composite (Ec) en fonction du 

module elastique de la matrice (Em), du module elastique des renforts (Ef), de la fraction 

volumique des renforts (Of), et d'un parametre dependant de la geometrie des renforts et 

de leur orientation (Q: 

^Jl^L (Eq.1.1) 
Em l-V0f 

Avec: 

n=Ef/E>»-1 (Eq.1.2) 
EfIEm + C 

Pour des renforts lamellaires, et lorsque le composite est teste dans la direction 

d'alignement des renforts, C, est directement liee a la longueur (LMMT) et a l'epaisseur 

(tMMT) des renforts: 

£ = 2kMML- (Eq. 1.3) 
lMMT 

Si le modele de Halpin-Tsai tient compte de l'aspect de forme des renforts et de leur 

orientation, la particule consideree comme renfort est le feuillet de montmorillonite: 

ainsi, le modele ne tient pas compte de l'exfoliation incomplete (Figure 1.40-a)). 

D.A. Brune et J. Bicerano (2002) ont propose de rendre compte de la structure 

particuliere des nanocomposites polymere/silicates lamellaires en integrant le niveau 

d'intercalation et d'exfoliation au modele classique de Halpin-Tsai. Dans ce cas, les 

particules considerees comme renforts ne sont plus les feuillets individuels de 

montmorillonite, mais des particules dites effectives. Une particule effective peut etre 

consideree comme un tactoide de longueur L et d'epaisseur t, constitue de N feuillets 

separes par une distance interfoliaire s (Figure 1.40-b)). Le module du composite 

s'exprime en fonction de la fraction volumique des particules effectives (Op): 

- ^ = 1 + ^ (Eq.1.4) 
Em l-TJ0p 

Avec: 
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»P=</>f 1 + 
. Nj lMMT 

<r = 2 

F IF - 1 

Ep/Em + C 

L 

(Eq. 1.5) 

(Eq. 1.6) 

(Eq. 1.7) 

Ep est le module elastique d'une particule effective evalue a partir de la loi des 

melanges. II prend en compte la fraction de polymere inseree dans l'espace interfoliaire: 

Ep = Ef 
Nt, MMT 

NtMMT + (N-\)S) 
+ E„ 

(N - l)s 

Nt MMT + (N - l)s 
(Eq. 1.8) 

La quantite V̂ correspond au nombre de feuillets par tacto'i'de (N) corrige de maniere a 

introduire une limite superieure pour le rapport s/t: 

N = N + (l - N)- (Eq. 1.9) 
1 MMT 1 - 0f 

Ainsi, lorsque les feuillets sont totalement exfolies dans la matrice, le modele de D.A. 

Brune et J. Bicerano (2002) est equivalent au modele de Halpin-Tsai. 

X I tMMT 

-MMT 

a) 

^•Wy;y^yK-:y:y:<^:y:>-*r: 

b) 

Figure 1.40. Representation schematique du nanocomposite pour les modeles de : a) 

Halpin-Tsai'; b) Brune et Bicerano (2002). 
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La Figure 1.41 represente 1'evolution du module relatif Ec/Em en fonction de la fraction 

massique d'argile non modifiee pour differents aspects de forme des particules selon les 

modeles de Halpin-Tsai et de D.A. Brune et J. Bicerano (2002). Les donnees utilisees 

pour les calculs sont donnees au Tableau 1.10. Les resultats pour une concentration de 

Cloisite 20A de 4%wt., equivalent a un pourcentage massique d'argile non modifiee de 

2.6%wt., sont egalement representes. Pour une exfoliation complete des feuillets 

(modele de Halpin-Tsai), l'augmentation maximale de module pour un facteur de forme 

des particules de 200 devrait etre de l'ordre de 320%. 

Parametres 

Pf 

p... 

Ef 

Em 

tMMT 

dooi 

t 

L/t 

Halpin-Tsai' D.A. Brune et J. Bicerano 

(2002) 

2860kg/m" 

920kg/m;5 a 

170GPa 

262MPaa 

9.4A 

-

9.4A 

10, 50, 100, 150, 200 

2.5nm, 5nm 

20nm, 2nm, lnm 

10, 100, 200 

a Valeurs experimentales pour le polyethylene utilise dans le cadre de ce doctorat (Chapitre 7). 

Tableau 1.10. Parametres utilises pour le calcul theorique du module relatif a l'aide des 

modeles de Halpin-Tsai' et D.A. Brune et J. Bicerano (2002). 
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Figure 1.41. Evolution du module relatif en fonotion de la concentration massique 

d'argile et du facteur de forme des particules : a) modele de Halpin-Tsai; b) modele de 

D.A. Brune et J. Bicerano (2002) pour differents etats d'intercalation. 
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1.4.2.3. Resultats experimentaux 

Pour les nanocomposites polyolefine/montmorillonite, la litterature rapporte surtout des 

proprietes mecaniques evaluees en tension uniaxiale. De maniere generate, les auteurs 

rapportent une augmentation marquee du module, une augmentation moderee de la 

contrainte seuil, et une diminution de l'elongation a la rupture par rapport a la matrice. 

L'etude la plus complete est certainement celle realisee par S. Hotta et D.R. Paul (2004), 

qui ont analyse la dispersion de l'argile et les proprietes mecaniques en tension de 

nanocomposites LLDPE/montmorillonite et LLDPE/LLDPE-g-MAH/montmorillonite 

pour deux types d'agents intercalants (dimethyl dioctadecyl ammonium et trimethyl 

octadecyl ammonium) et differents ratios compatibilisant/montmorillonite. Leurs 

resultats montrent que seul 1'agent intercalant dimethyl dioctadecyl ammonium permet 

d'obtenir une exfoliation partielle des feuillets en presence de compatibilisant, l'agent 

intercalant trimethyl octacedyl ammonium conduisant a la formation de 

microcomposites5. Les nanocomposites elabores presentent une augmentation nette du 

module en tension et de la contrainte seuil par rapport a la matrice de reference. 

L'amelioration est d'autant plus importante que le niveau d'exfoliation augmente. Les 

auteurs observent egalement que l'addition de LLDPE-g-MAH ne permet d'ameliorer 

substantiellement les proprietes mecaniques que pour des concentrations de 

montmorillonite (contenu inorganique) superieures a 2.5%wt. (Figure 1.42). Pour des 

concentrations d'argile superieures a 2.5%wt., il existe une zone de concentrations de 

LLDPE-g-MAH (5%wt. - 20%wt. du contenu polymerique total) permettant d'obtenir 

des proprietes mecaniques optimales (Figure 1.43). 

Outre une augmentation du module et de la contrainte seuil en tension, M. Zhang et U. 

Sundararaj (2006) ont rapporte une diminution de l'elongation a la rupture pour des 

5 Ce resultat est contraire au cas des nanocomposites polyamide-6/montmorillonite, pour lesquels 

la dispersion et les proprietes mecaniques sont maximales lorsque l'agent intercalant contient une seule 

chaine alkyle longue (T.D. Fornes et al., 2004). 
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nanocomposites LLDPE/montmorillonite, et une augmentation de l'elongation a la 

rupture pour des nanocomposites LLDPE/LLDPE-g-MAH/montmorillonite contenant 2 

a 5%wt. d'argile modifiee. lis attribuent ce comportement a un possible renforcement de 

l'interface polymere/argile en presence du compatibilisant LLDPE-g-MAH. 

700 

600 

=- 500 

2 
3 
"g 400 

s 
TS 300 

200 

—r—r—r 
(a) 

a »[IXDPE-g-MA] I[Organoclay] 

•T--~T~~T-—r™~T" 

Two Alkyl Tails: M^HT^ 
O a « 0 

a « 1 

j LLDPE-fl-MA 
•J00 I ' I i I 

3 4 S S 7 8 

wt% MMT (contenu inorganique) 

J i i i i . 
3 4 S « 7 8 

wt% MMT (contenu inorganique) 

Figure 1.42. Influence de la concentration de montmorillonite, du type d'agent 

intercalant (M2(HT)2= dimethyl dioctadecyl ammonium; M3(HT)i= trimethyl octadecyl 

ammonium), et du ratio compatibilisant/montmorillonite modifiee (a) sur les proprietes 

mecaniques de nanocomposites LLDPE/LLDPE-g-MAH/montmorillonite (adapte de S. 

Hotta et D.R. Paul, 2004). 
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Figure 1.43. Influence de la proportion de compatibilisant sur les proprietes mecaniques 

de nanocomposites LLDPE/LLDPE-g-MAH/montmorillonite (S. Hotta et D.R. Paul, 

2004). 

A titre recapitulatif, 1'Annexe A1.2 dresse une liste des proprietes en tension uniaxiale 

(module, contrainte seuil et elongation a la rupture) de certains nanocomposites 

repertories dans la litterature ayant des matrices HDPE, LLDPE, LDPE ou PP, 

compatibilises ou non au moyen de polyolefines greffees. 
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1.4.3. Permeabilite 

1.4.3.1. Modeles theoriques 

Les nanocomposites polymere/montmorillonite exfolies presentent des proprietes 

barrieres interessantes, liees a 1'augmentation de la tortuosite du chemin de diffusion. 

L.E. Nielsen (1967) a developpe un modele permettant de calculer la permeabilite de 

polymeres charges. Dans le cas de particules impermeables rectangulaires de dimension 

laterale L et d'epaisseur W, alignees perpendiculairement au flux de permeant, la 

permeabilite du composite (Pc) est donnee par : 

Pc l-tf 
L 

1 + — 4 > f 
2W J 

(Eq. 1.10) 

Ou Pm est la permeabilite de la matrice et Of est la fraction volumique de particules. 

Plus recemment, R.K. Bharadwaj (2001) a etendu ce modele afin de prendre en compte 

l'orientation preferentielle des particules dans la matrice. Dans ce cas, la permeabilite du 

composite s'exprime par: 

2L = L^L (Eq. 1.11) 
m 1 + <j)f-\S + -

2W J 3 V 2. 

Ou S definit l'orientation des particules: S=0 pour une distribution isotrope, S=-l/2 

lorsque les particules sont alignees dans la direction du flux de permeant et S=l lorsque 

les particules sont alignees perpendiculairement au flux de permeant (dans ce dernier 

cas, le modele devient equivalent a celui de Nielsen). R.K. Bharadwaj (2001) a applique 

ce modele au cas particulier de nanocomposites polymere/argile. Dans ce cas, les 

particules considerees sont des tactoi'des de longueur L et d'epaisseur W. Une faible 

valeur de W equivaut a un faible nombre de feuillets par tactoi'de, et done a un bon etat 

de delamination. Ainsi que le montre la Figure 1.44, outre la concentration d'argile, les 

proprietes barrieres sont intimement liees au facteur de forme des particules et a 

l'orientation des feuillets. 



75 

a) 

b) 

0." 

i 
I 

R
el

at
ive

 

1.0-

0.8-

0.6-

0.4-

0.2-

0.0-

c 

/ / 

'// 

,..--'' 

5 

--""^•^"""""' 

t̂ = 0.05 

10 

- — • " " " 

15 

-"""*"""****' 

-*&f 
100 
150 

250 
— 500 

1000 

20 

o.o H 

Aggregate Width (W, nm) 

0.50 -025 0.00 0.25 0.50 

Order Parameter (S) 

! 
0.75 

1.00 

Figure 1.44. Permeabilite relative de nanocomposites polymere/argile en fonction de: a) 

l'etat de delamination de l'argile; b) l'orientation des particules (R.K. Bharadwaj, 2001). 

1.4.3.2. Resultats experimentaux 

Les etudes experimentales concernant la permeabilite des nanocomposites a matrices 

polyethylene restent peu nombreuses. De maniere generale, 1'introduction de 

montmorillonite permet de diminuer la permeabilite du polyethylene. Quelques 

exceptions sont cependant rapportees dans le cas de systemes a matrice HDPE (Y. 

Zhong et al., 2007; E. Picard et al., 2007; S.K. Swain et A.I. Isayev, 2007), pour lesquels 

la permeabilite des nanocomposites augmente par rapport a la matrice. Pour des 
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systemes LLDPE/LLDPE-g-MAH/Cloisite 20A, les meilleurs resultats ont ete rapportes 

par S. Hotta et D.R. Paul (2004) avec des permeabilites relatives de 0.65 et 0.58 pour des 

concentrations respectives de Cloisite 20A de 4.6%wt. et 6.9%wt. Mentionnons 

egalement qu'a partir des mesures de permeabilite, plusieurs auteurs ten tent de remonter 

au facteur de forme des particules d'argile en utilisant le modele de L.E. Nielsen (1967) 

ou le modele de R.K. Bharadwaj (2001). S. Hotta et D.R. Paul (2004) ont confronte les 

valeurs de facteur de forme calculees a partir du modele de L.E. Nielsen (1967) avec les 

valeurs experimentales obtenues par analyse semi-quantitative de photographies TEM. 

lis rapportent que le modele de L.E. Nielsen (1967) sous-estime le facteur de forme des 

particules. 

A titre indicatif, 1'Annexe A 1.3 recapitule la permeabilite a l'oxygene de certaines 

formulations polyethylene/montmorillonite recensees dans la litterature. 

1.4.4. Proprietes optiques 

Les proprietes optiques sont determinantes pour certaines applications requerant des 

qualites esthetiques, telle que le domaine de l'emballage. Le degre de transparence et la 

couleur des polymeres, en particulier, sont alors cruciaux. K.H. Wang et al. (2003) ont 

etudie le degre d'opacite de films exfolies LLDPE-g-MAH/montmorillonite modifiee et 

LLDPE-g-MAH/silice produits par soufflage de gaine. La Figure 1.45 montre que les 

nanocomposites de montmorillonite conservent leur transparence meme a fort taux de 

chargement, contrairement aux composites conventionnels de silice. En effet, lorsque la 

montmorillonite est exfoliee, la dimension des feuillets individuels est de l'ordre de la 

longueur d'onde de la lumiere visible. Ce n'est pas le cas pour les particules microniques 

de silice qui constituent des corps diffractants pour la lumiere. Les proprietes optiques 

des nanocomposites sont done etroitement liees a l'etat de dispersion de l'argile. 
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Figure 1.45. Degre d'opacite de films LLDPE-g-MAH/Cloisite 20A et LLDPE-g-

MAH/silice (K.H. Wang et al., 2003). 

Une autre propriete importante pour le secteur de l'emballage est la couleur: afin 

d'attirer le consommateur, les films produits doivent imperativement etre incolores. Or, 

un brunissement des composites est generalement observe lors de la mise en forme. 

Selon de nombreux auteurs, cette decoloration resulte de la degradation thermique des 

ions ammonium utilises pour modifier la montmorillonite. Dans le cas de 

nanocomposites a matrices polyamide-6, T.D. Fornes et al. (2003) ont photographie les 

echantillons obtenus pour differents taux de charge. Les resultats, illustres a la Figure 

1.46, montrent clairement le brunissement des nanocomposites. P.J. Yoon et al. (2003) 

ont montre que le niveau de decoloration depend egalement du type d'agents 

intercalants, la presence d'insaturations ou de groupements hydroxyles sur les cations 

ammonium resultant en une decoloration plus severe. Un effet similaire peut etre 

observe dans le cas de composites a matrice polyolefine. Cette alteration de couleur est 

inesthetique et par consequent difficilement acceptable pour le secteur de l'emballage. 
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Figure 1.46. Effet du taux d'argile sur la decoloration de nanocomposites PA-

6/montmorillonite modifiee au moyen d'ions dihydroxyethyl methyl octadecyl 

ammonium en fonction (T.D. Fornes et al., 2003). 

1.5. Conclusions 

La litterature concernant l'elaboration et la caracterisation des nanocomposites 

polymere/montmorillonite est prolifique. La liste des sujets abordes dans le cadre de 

cette revue de litterature est loin d'etre exhaustive, mais se concentre sur les points qui 

seront abordes dans ce travail de doctorat. 

Les precedes de modification organophile des argiles ont fait l'objet de plusieurs 

publications. La structure chimique de l'agent intercalant conditionne l'aptitude de 

l'argile a etre intercalee et exfoliee. La stabilite thermique de l'agent intercalant semble 
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egalement etre un facteur cle pour l'elaboration de nanocomposites. Cependant, les 

montmorillonites organophiles commerciales demeurent preparees a partir de sels 

d'ammonium quaternaires, dont la stabilite thermique est limitee. 

Dans le domaine particulier des nanocomposites a matrices polyolefines, l'obtention de 

structures delaminees est ardue, en raison du caractere apolaire des matrices utilisees. La 

voie de preparation classique reside dans 1'incorporation d'une polyolefine comportant 

des groupements polaires, capable d'agir comme agent de compatibilisation. Les travaux 

de M. Kato et al. (1997) ont propulse les polyolefines greffees anhydride maleique au 

rang d'agent compatibilisant de predilection. Cependant, l'effet des proprietes de l'agent 

compatibilisant (nature et concentration des groupements polaires, poids moleculaire) 

sur la dispersion de l'argile est encore mal compris. De ce fait, les proprietes des 

nanocomposites polyolefine/montmorillonite sont encore loin de repondre aux attentes 

des industriels. 

Cette revue de litterature nous a permis de brosser un portrait general de la recherche 

dans le domaine des nanocomposites polyolefine/montmorillonite. Les principaux 

problemes associes au developpement de ces materiaux ont ete souleves, et les solutions 

actuellement utilisees ont ete exposees. Cette revue de litterature servira de fondement a 

ce travail de doctorat. 
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CHAPITRE 2 

OBJECTIFS ET ORGANISATION GENERALE DU DOCUMENT 

Ce document est divise en 8 chapitres, incluant la revue de litterature (Chapitre 1) et le 

present chapitre (Chapitre 2), destine a expliquer les objectifs de ce travail de recherche 

et l'organisation generate du document. 

2.1. Objectifs 

L'objectif principal de ce travail de doctorat, tel que defini dans la proposition de 

recherche initiale, consiste a developper des films nanocomposites 

polyethylene/montmorillonite et polyethylene terephtalate/montmorillonite pour 

application a l'emballage industriel, et si possible a l'emballage alimentaire. Les 

nanocomposites seront prepares par intercalation a l'etat fondu, procede actuellement le 

plus compatible avec les criteres economiques de l'industrie et les contraintes 

environnementales. Un agent compatibilisant de type polyethylene fonctionnalise sera 

utilise pour permettre une bonne dispersion de l'argile. Les nanocomposites prepares 

devront presenter une amelioration significative des proprietes barriere par rapport a la 

matrice. Les proprietes mecaniques devront etre augmentees ou conservees. Les films 

devront si possible presenter de bonnes proprietes optiques d'un point de vue de leur 

couleur et de leur transparence. 

Afin de rencontrer ces objectifs, il nous paraissait essentiel d'effectuer une recherche de 

fond sur deux aspects de la realisation des nanocomposites : i) la structure chimique et la 

stabilite thermique des agents intercalants utilises dans la montmorillonite et, ii) l'effet 

des caracteristiques des agents compatibilisants sur la qualite de la dispersion et les 

proprietes des nanocomposites obtenus. 
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Les objectifs specifiques de ce travail de doctorat ont done consists a : 

Developper des argiles organophiles a haute stabilite thermique a partir de 

surfactants cationiques commerciaux ou de synthese; evaluer l'effet de la structure 

chimique de l'agent intercalant et de sa stabilite thermique sur la qualite de la 

dispersion et les proprietes de nanocomposites a matrice polymere. 

Comprendre les relations entre les caracteristiques de l'agent compatibilisant 

(nature et concentration des fonctions polaires, poids moleculaire, proprietes de 

surface) sur la qualite de la dispersion de la montmorillonite; formuler les 

nanocomposites de fa§on a optimiser la dispersion. 

Comprendre les relations entre la qualite de la dispersion, la qualite de 1'interface 

polymere/argile et les proprietes macroscopiques telles que les proprietes 

mecaniques et barrieres. 

2.2. Organisation generate du document 

Les Chapitres 3 et 4 rassemblent des travaux preliminaries portant respectivement sur : 

Le developpement de montmorillonites organophiles a haute stabilite thermique, 

La selection des materiaux (matrice et agents compatibilisants) pour les systemes 

polyethylene/montmorillonite. 

Ces chapitres abordent des aspects experimentaux generaux qui ne sont pas integres au 

corps des articles, mais qu'il nous apparaissait important de presenter afin de clarifier la 

demarche suivie dans le cadre de ce projet de doctorat. 

Le Chapitre 5 s'intitule : Thermal decomposition of various alkyl onium organoclays: 

effect on polyethylene terephtalate nanocomposites properties. II s'agit d'un article qui a 

ete soumis a la revue Polymer Degradation and Stability (accepte avec revisions). Dans 

une premiere partie, cet article traite des mecanismes de decomposition thermique de 
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certaines des montmorillonites organophiles a haute stabilite thermique elaborees et 

presentees au Chapitre 3. Une analyse des produits de degradation volatiles emis 

pendant la decomposition thermique des argiles est presentee. Selon nous, cette etude est 

d'une importance capitale. En effet, les produits issus de la decomposition thermique de 

l'agent intercalant peuvent etre liberes dans la matrice polymere, affectant non 

seulement les proprietes des nanocomposites obtenus mais aussi, eventuellement, leur 

niveau de toxicite. Bien que ce theme soit crucial pour les applications visant le secteur 

alimentaire, il est rarement aborde dans les travaux de recherche actuels qui mettent 

davantage l'emphase sur les proprietes macroscopiques des nanocomposites prepares. 

Dans une seconde partie, 1'impact de la decomposition thermique de l'agent intercalant 

sur la qualite de la dispersion dans les nanocomposites a matrice polyethylene 

terephtalate est aborde. 

Le Chapitre 6 s'intitule: Effect of intercalating agents on clay dispersion and thermal 

properties in polyethylene/montmorillonite nanocomposites. II s'agit d'un article qui a 

ete soumis a la revue Polymer Engineering and Science (accepte avec revisions). Cet 

article traite de 1'influence des caracteristiques structurelles et thermiques des 

montmorillonites organophiles sur leur aptitude a etre dispersees aux echelles micro- et 

nanometriques dans une matrice LLDPE, et sur les proprietes thermiques des 

nanocomposites resultants (cristallisation et stabilite thermique). II est notamment 

montre que la stabilite thermique des nanocomposites LLDPE/montmorillonite est 

davantage liee a la qualite de la dispersion de l'argile qu'a la stabilite thermique 

intrinseque des argiles organophiles utilisees. 

Le Chapitre 7 s'intitule : Effect of clay dispersion on the properties of LLDPE/LLDPE-

g-MAH/montmorillonite nanocomposites. II s'agit d'un article qui a ete soumis a la 

revue Polymer Engineering and Science. Cet article aborde l'influence des 

caracteristiques du compatibilisant LLDPE-g-MAH (poids moleculaire et taux de 

fonctionnalisation) sur la dispersion de l'argile aux echelles micro- et nanometriques 



83 

dans une matrice LLDPE. Les proprietes mecaniques et les proprietes barrieres a 

l'oxygene des nanocomposites obtenus sont alors analysees a la lumiere des niveaux 

d'intercalation/exfoliation et de la qualite de l'interface compatibilisant/argile. 

Finalement, le Chapitre 8 propose une synthese des resultats obtenus lors de ce travail de 

doctorat. Les principaux aspects de la formulation des nanocomposites a matrice 

polyethylene sont discutes. Des perspectives d'investigations futures sont egalement 

presentees. 
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CHAPITRE 3 

TRAVAUX PRELIMINARIES, PARTIEI: 

ELABORATION DE MONTMORILLONITES ORGANOPHILES 

A HAUTE STABILITE THERMIQUE 

3.1. Introduction 

La premiere phase de ce travail de doctorat, conformement aux objectifs fixes, vise a 

developper des montmorillonites organophiles presentant une stabilite thermique 

superieure a celle des argiles commerciales. En nous appuyant sur la revue de litterature, 

nous avons choisi de traiter les montmorillonites en utilisant un procede 

d'organophilisation par echange cationique. Dans un premier temps, plusieurs 

surfactants cationiques ont ete selectionnes. lis ont ensuite ete utilises pour traiter une 

montmorillonite sodique selon un protocole optimise en laboratoire. 

3.2. Surfactants cationiques 

3.2.1. Surfactants cationiques 

Plusieurs surfactants cationiques susceptibles de presenter une stabilite thermique 

superieure a celle des ions ammonium ont ete selectionnes en fonction de la nature de 

leur groupe cationique : les composes azotes cycliques, connus pour avoir une stabilite 

thermique superieure a celle des composes azotes simples, ainsi que les composes 

phosphores, ont ete privilegies. La liste des surfactants choisis est donnee au Tableau 

3.1. Le bromure d'hexadecyl pyridinium et le bromure de tributyl hexadecyl 

phosphonium ont ete achetes chez Sigma Aldrich. Les autres surfactants ont ete 

synthetises en laboratoire. 
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Surfactant Cation Anion Abreviation 

Bromure de R^T Bf 3C4Ci6PBr 

tributyl hexadecyl phosphonium ( 

H C — ^ ^ — Pv, 
(CH2)i5-CH3 

CH, 

Bromure r f ^ i Br" C^PyBr 

d'hexadecyl pyridinium N \ 
(CH2)16-CH3 

Bromure de H 2 C = A Br" VCr f iImBr 
" % 

1-vinyl hexadecyl imidazolium 

(CH2)l5-CH3 

Nv 
(CH2)i7-CH3 

dioctadecyl imidazolium 
(CH2)i7-CH3 

Bromure de H2C==\ Br" VC, 8 ImBr 

1-vinyl octadecyl imidazolium 

Bromure de H 3 C-(H 2 C) 1 5 B r- 2C16ImBr 

dihexadecyl imidazolium 
y- or z^16i 
N! 

(CH2)i5-CH3 

Bromure de H3C-(H2O17 B r 2C1 8ImBr 

Tableau 3 .1 . Liste des surfactants cationiques utilises. 
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3.2.2. Synthese des bromures d'imidazolium 

3.2.2.1. Synthese des bromures de 1-vinyl imidazolium 

a) Synthese: 

Les bromures de 1-vinyl hexadecyl imidazolium (VC^ImBr) et 1-vinyl octadecyl 

imidazolium (VCiglmBr) ont ete synthetises en laboratoire selon le protocole decrit par 

F.A. Bottino et al. (2003). Pour la synthese, les composes suivants ont ete achetes chez 

Sigma Aldrich : 1-vinyl imidazole, bromo-hexadecane, bromo-octadecane et acetate 

d'ethyle. Tous ces produits ont ete utilises sans purification prealable. 

Le 1-vinyl imidazole (0.06375 moles), le bromo-alcane (0.06694 moles) et l'acetate 

d'ethyle (15mL) ont ete introduits dans un Erlenmeyer et melanges pendant 12h a 

temperature ambiante. Le melange a ensuite ete porte a 55°C pendant 24h. Toutes les 

reactions ont ete effectuees sous atmosphere inerte (azote). Un refroidissement a 

temperature ambiante a conduit a la formation d'un precipite blanc de bromure de 1-

vinyl alkyl imidazolium. Le solide resultant a ete filtre et lave avec de l'acetate d'ethyle 

(5 x lOOmL) afin d'enlever les composes non reagis, puis seche sous vide pendant 24h a 

45°C. 

b) Caracterisation: 

Les resultats detailles des analyses menees afin de caracteriser les produits de synthese 

obtenus sont donnes en Annexe A2 : 

La composition chimique des produits de synthese a ete evaluee par analyse 

elementaire au moyen d'un appareil Fisons Instruments SPA (modele EA1108) de 

l'Universite de Montreal. Les resultats montrent une bonne adequation entre la 

composition theorique et la composition reelle des produits de synthese. 
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La structure chimique des produits de synthese a ete analysee en 'H RMN au 

moyen d'un appareil Bruker AV500 500MHz de l'Universite de Montreal. Le 

solvant utilise pour les analyses etait le dimethyl sulfoxide (DMSO). Une bonne 

adequation est observee entre la structure theorique des composes attendus et celle 

des produits de synthese. Le spectre du compose de synthese VCisImBr ayant 

cependant revele la presence de traces (<6%) de bromo-octadecane residuel (triplet 

a 3.5ppm), ce produit a subi un lavage supplemental a l'acetate d'ethyle avant 

d'etre utilise. 

Les produits de synthese obtenus ont egalement ete analyses au moyen d'un 

spectrometre de masse afin de confirmer la presence des cations attendus. 

L'appareil utilise etait un Waters Micromass ZQ electrospray (mode : ion positif) 

de l'Ecole Polytechnique de Montreal. Le solvant utilise etait l'ethanol. Les 

resultats confirment l'obtention des cations attendus en proportions majoritaires 

(>74%mol.). 

En conclusions, les analyses confirment l'obtention de surfactants cationiques VCi6ImBr 

etVCi8ImBr. 

3.2.2.2. Synthese des bromures de dialkyl imidazolium 

a) Synthese: 

Les bromures de dihexadecyl et de dioctadecyl imidazolium (2Ci6lmBr et 2Ci8lmBr) ont 

ete synthetises en laboratoire sur la base d'un protocole decrit par Z.M. Wang et al. 

(2003) initialement destine a la synthese d'iodure de dihexadecyl imidazolium. Pour la 

synthese, les composes suivants ont ete achetes chez Sigma Aldrich : imidazole, bromo-

hexadecane, bromo-octadecane, tetrahydrofurane (THF) et hexane. Tous ces produits 

ont ete utilises sans purification prealable. 
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Deux methodes de preparation ont ete utilisees : 

Methode 1 (Z.M. Wang et al., 2003): 

L'imidazole (0.025 moles), le bromo-alcane (3 x 0.025 moles) et le 

tetrahydrofurane (150mL) ont ete introduits dans une fiole a fond rond de 250mL 

munie d'un condenseur. Le melange a ete chauffe a 65°C-75°C dans un bain 

d'huile thermostate et maintenu sous agitation pendant un temps de reaction de 

48h. Le solvant a ete enleve par distillation. Le solide resultant a ete recristallise 

dans l'hexane, filtre, lave avec de l'hexane (4 x 60mL) afin d'enlever les 

composes non reagis avant d'etre seche sous vide pendant 24h a 40°C. 

Methode 2: 

L'imidazole (0.025 moles), le bromo-alcane (3 x 0.025 moles) et le 

tetrahydrofurane (150mL) ont ete introduits dans une fiole a fond rond de 250mL 

munie d'un condenseur. Le melange a ete chauffe a reflux au moyen d'un chauffe-

ballon pendant 48h, 72h ou 96h. Le solvant a ete enleve par evaporation sous la 

hotte. Le solide resultant a ete lave avec de larges quantites d'hexane afin 

d'enlever les composes non reagis puis seche sous vide pendant 12h a 40°C. Le 

compose obtenu a de nouveau ete lave avec de l'hexane (4 x 50mL) puis seche 

sous vide pendant 24h a 40°C. 

b) Caracterisation: 

La spectrometrie de masse et la 'H RMN ont montre qu'aucune des methodes de 

preparation utilisees ne permet d'atteindre une reaction complete. Les deux methodes 

proposees conduisent en effet a la formation d'un melange de composes monoalkyles 

(majoritaires) et de composes dialkyles (minoritaires). 

Les rdsultats detailles des analyses effectuees sont donnes en Annexe A2 : 

La methode 1 permet d'atteindre un taux de composes dialkyles de 12%mol. pour 

les produits de synthese 2Ci6lmBr et 2Ci8lmBr. 
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La methode 2 permet d'atteindre des conversions plus importantes : apres 96h de 

reaction, il a en effet ete possible d'atteindre un taux de composes dialkyles de 

57%mol. pour le produit de synthese 2Ci6lmBr et de 36%mol. pour le produit de 

synthese 2Ci8lmBr. 

3.2.3. Proprietes thermiques des surfactants cationiques 

Note : Certains resultats presentes dans cette section sont egalement integres dans le 

Chapitre 5 (Article 1). II s'agit des resultats correspondant aux surfactants CjcPyBr, 

3C4C16PBr et 2C18ImBr. 

La stabilite thermique ainsi que le point de fusion des differents surfactants utilises ont 

ete caracterises au moyen d'un appareil TGA/SDTA 85 le de Mettler Toledo. Les tests 

ont ete effectues sous atmosphere inerte (argon haute purete) entre 25°C et 700°C a 

10°C/min. Le Tableau 3.2 recapitule les valeurs de temperature de fusion (Tm), les 

temperatures de degradation a 10% et 50% de perte de masse (Tdio%, Td.50%) et la 

temperature au taux de decomposition maximal (Tdmax). Les courbes representant le taux 

de perte de masse en fonction de la temperature (DTG) et le signal d'analyse thermique 

differentielle (SDTA) sont donnes a la Figure 3.1. 

Les resultats montrent que, sur la base des valeurs de Tdi0%, tous les surfactants testes 

presentent une stabilite thermique superieure a 220°C : 

Le surfactant 3C4Ci6PBr est le plus stable thermiquement. Sa decomposition 

thermique a lieu en deux evenement distincts ayant lieu autour de 220°C et 390°C. 

La majorite de la degradation se produit lors du deuxieme evenement. 

Les surfactants 2Ci6ImBr et 2CigImBr se decomposent en une etape unique, 

respectivement autour de 330°C et 340°C. 

Les surfactants VC^ImBr et VQglmBr se decomposent en deux etapes distinctes 

autour de 285°C et 330°C. Dans les deux cas, l'analyse SDTA montre l'occurrence 



90 

d'une reaction exothermique au-dela de 450°C. La nature de cette reaction n'a pas 

ete identified. 

Le surfactant C^PyBr est le moins stable thermiquement. II se decompose en une 

etape unique autour de 250°C. 

Ces analyses permettent done de valider le potentiel d'utilisation des surfactants 

cationiques selectionnes pour l'elaboration de montmorillonites organophiles a haute 

stabilite thermique. 

Surfactant 

3C4Ci6PBr 

C,6PyBr 

VCi6ImBr 

VCiglmBr 

2C16ImBr 

2Ci8ImBr 

Tm 

(°C) 

62 

72 

71 

75 

64 

69 

Tdio% 

(°C) 

350 

227 

251 

247 

267 

280 

Tdso% 

(°C) 

383 

247 

299 

300 

314 

319 

Aflmax 

(°C) 

220, 390 

250 

285, 330 

285,330 

330 

340 

Tableau 3.2. Proprietes thermiques des surfactants utilises. 
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a) 

c) 

0 -3 

100 200 300 400 500 

T(°C) 

b) 

d) 

11 

e) f) 

Figure 3.1. Courbes DTG et SDTA des differents surfactants utilises: a) 3C4Ci6PBr; b) 

Ci6PyBr; c) VCi6ImBr; d) VCi8ImBr; e) 2Ci6ImBr; f) 2Ci8ImBr (argon, 10°C/min). 
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3.3. Montmorillonites organophiles 

A partir des surfactants cationiques presentes precedemment, plusieurs montmorillonites 

organophiles ont ete elaborees par echange cationique. L'argile de base utilisee est une 

montmorillonite sodique naturelle, la Cloisite Na+ (Southern Clay Products). Selon les 

fiches techniques du fournisseur, sa capacite d'echange cationique est de 92.6meq/100g 

et sa distance basale est de 9. 6A. 

3.3.1. Protocole d'echange cationique 

Dans un premier temps, le protocole d'echange cationique a ete optimise de fagon a 

analyser Finfluence des principaux parametres operatoires sur les proprietes des argiles 

obtenus. Les effets de la nature du milieu reactionnel, du temps de reaction, du type 

d'agitation et du type de ringage ont ete evalues. Pour ce faire, 5 protocoles ont ete testes 

en utilisant les surfactants Ci6PyBr, 3C4Ci6PBr, VCi6lmBr et VCisImBr : 

• Protocoles 01. 02 et 03 : 

1) Le surfactant cationique est solubilise dans 150 mL de solvant. Une quantite 

equivalente a 1 -CECcioisite Na+ est utilisee. Le solvant est un melange eau 

deionisee/ethanol (50 :50) (protocole 01) ou l'eau deionisee (protocoles 02 et 

03). 

2) La montmorillonite est mise en suspension dans 350 mL de solvant. Le 

solvant est un melange eau deionisee/ethanol (50 :50) (protocole 01) ou l'eau 

deionisee (protocoles 02 et 03). La suspension est soumise a une agitation 

par ultra-sons pendant 5 minutes puis est maintenue a 70°C sous agitation 

mecanique (agitateur magnetique) pendant 3h. 

3) Apres 3 heures, la solution de sel d'onium est versee progressivement a la 

suspension de montmorillonite. Le melange est soumis a une agitation par 

6 Cette temperature a ete choisie sur la base des travaux de L. Le Pluart (2002). 
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ultra-sons pendant 5 minutes puis est maintenu a 70°C sous agitation 

mecanique (agitateur magnetique) pendant 3h. 

4) Apres 3 heures, la montmorillonite organophile est filtree puis rincee avec 

1L de solvant. Le solvant est un melange eau deionisee/ethanol (50 :50) 

(protocoles 01 et 03) ou l'eau deionisee (protocole 02). 

5) La montmorillonite organophile est ensuite sechee sous vide a 60°C pendant 

environ 12h. Elle est ensuite reduite en une poudre fine au moyen d'un pilon 

et d'un mortier, puis sechee a nouveau sous vide a 60°C pendant environ 

24h. 

• Protocole 04 : 

Le protocole 04 est identique au protocole 01, mais aucune agitation par ultra-sons n'est 

effectuee a l'etape 3. 

• Protocole 05 : 

Le protocole 05 est identique au protocole 01, mais la duree d'agitation mecanique du 

melange a l'etape 4 est reduite a 0.5h. 

La description complete des protocoles d'echange cationique utilises est donnee au 

Tableau 3.3. Les montmorillonites organophiles preparees sont denotees selon la 

nomenclature suivante : "nom du surfactant-MMT_numero du protocole_numero de 

lot". Ainsi, l'argile Ci6PyBr-MMT_02_01 correspond au premier lot de fabrication 

d'une montmorillonite modifiee selon le protocole 02 au moyen d'un agent intercalant 

hexadecyl pyridinium. 

La stabilite thermique des montmorillonites organophiles obtenues a ete evaluee par 

TGA entre 25°C et 900°C a 10°C/minute sous atmosphere inerte (argon haute purete). La 

distance basale a ete mesuree au moyen d'un diffractometre haute resolution Bruker D8 

Discover en utilisant une radiation CuKa. Les spectres ont ete acquis entre 0.8° et 12°, en 

utilisant un increment de 0.015° et un temps d'acquisition de 2s/point. 
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Si Ton considere par exemple les montmorillonites modifiees au moyen du surfactant 

C^PyBr, les resultats montrent que : 

Les protocoles utilises sont reproductibles (Figure 3.2). 

L'utilisation d'un solvant eau/ethanol (50 :50) pour la reaction et pour le rin§age 

reduit legerement la degradation entre 200°C et 300°C (Figure 3.3-a). La distance 

interfoliaire n'etant pas affectee (Figure 3.3-b), il s'agit done d'une consequence 

directe de 1'elimination du surfactant excedentaire non lie ioniquement aux 

feuillets. 

L'utilisation d'ultra-sons aux etapes 2 et 3 n'ameliore pas les caracteristiques 

thermiques et structurelles de l'argile (Figure 3.4). 

Le temps de reaction n'affecte pas les caracteristiques de l'argile. L'echange 

cationique est rapide (< 30 minutes) et complet (Figure 3.5). 

Des observations similaires ont ete faites pour les montmorillonites modifiees au moyen 

des surfactants 3C4CI6PBr, VC16ImBr et VC]8ImBr. 

Au vu de ces conclusions, nous avons done opte pour une realisation systematique des 

modifications organophiles dans les conditions suivantes : 

• Melange reactionnel: eau/ethanol (50 :50), 

• Temperature de reaction : 70°C, 

• Temps de reaction : 3h, 

• Ringage : eau/ethanol (50 :50), 

• Aucune agitation par ultra-sons. 

Le protocole correspondant est denote 01*. II est a noter que par la suite, d'autres 

protocoles (protocoles 06, 08 et 09) ont ete developpes de maniere a repondre a des 

besoins specifiques. Neanmoins, nous ne les presenterons pas dans le cadre de ce travail. 
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Figure 3.2. Evaluation de la reproductibilite des protocoles d'echange cationique : a) 

stabilite thermique; b) distance interfoliaire. 
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Figure 3.3. Influence du type de milieu reactionnel et du type de ringage : a) stabilite 

thermique; b) distance interfoliaire. 
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Figure 3.4. Influence des ultrasons: a) stabilite thermique; b) distance interfoliaire. 
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Figure 3.5. Influence du temps de reaction: a) stabilite thermique; b) distance 

interfoliaire. 
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3.3.2. Proprietes thermiques des montmorillonites organophiles 

Note: Certains resultats presentes dans cette section sont egalement integres dans le 

Chapitre 5 (Article 1) et le Chapitre 6 (Article 2). 

La stabilite thermique et la distance basale des differentes argiles elaborees selon le 

protocole 01* ont ete determinees et comparees a celles de la Cloisite 20A 

(montmorillonite organophile modifiee au moyen de chlorure de dimethyl dioctadecyl 

amine, Southern Clay Products), et de la Cloisite 20A purifiee7. Les courbes de TGA et 

les diffractogrammes sont donnes aux Figures 3.6 et 3.7. Les resultats sont recapitules au 

Tableau 3.4. 

Toutes les montmorillonites organophiles elaborees presentent une stabilite thermique 

superieure a celle de la Cloisite 20A. L'utilisation des agents intercalants selectionnes 

permet de repousser les valeurs de Td5% de +20°C (VCi6ImBr-MMT, VC,8ImBr-MMT) 

a +70°C (3C4Ci6PBr-MMT). L'utilisation d'une procedure de purification pour la 

Cloisite 20A ne semble pas, a priori, retarder la degradation. Ce resultat sera neanmoins 

discute au Chapitre 5. 

Du point de vue de la distance interfoliaire, les argiles modifiees au moyen d'agents 

intercalants comportant une seule chatne alkyle longue (Ci6PyBr-MMT, VC^ImBr-

MMT et VCiglmBr-MMT) presentent des distances basales comprises entre 17 et 18A. 

L'argile 3C4Ci6PBr-MMT, dont l'intercalant possede une chaine hexadecyle et trois 

chaines butyles, a une distance basale de 22A. Finalement, les argiles modifiees au 

moyen de surfactants comportant deux chaines alkyles longues (Cloisite 20A, 2Ci6lmBr-

MMT et 2C]8ImBr-MMT) presentent des distances basales de l'ordre de 25A. La 

7 La procedure de purification consiste en un lavage a l'aide d'une solution d' 1L d'eau et d'ethanol 

(50 :50) dans le but d'eliminer les anions halogenures residuels. 
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distance interfoliaire de l'argile est done directement liee a l'encombrement sterique de 

l'intercalant. 

En conclusion, les agents intercalants selectionnes ont permis d'elaborer des 

montmorillonites organophiles presentant des stabilites thermiques nettement 

superieures a celles des argiles commerciales equivalentes avec, dans certains cas, des 

distances interfoliaires comparables (2Ci6lmBr-MMT, 2Ci8lmBr-MMT). 
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Figure 3.6. Courbes TGA des montmorillonites organophiles elaborees. 
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Figure 3.7. Diffractogrammes des montmorillonites organophiles elaborees. 
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CHAPITRE 4 

TRAVAUX PRELIMINARIES, PARTIEII: 

NANOCOMPOSITES POLYETHYLENE / MONTMORILLONITE: 

SELECTION DES MATERIAUX 

4.1. Introduction 

La seconde partie de ce travail de recherche a consiste a choisir un systeme de 

polymeres adequat. La matrice a ete selectionnee en fonction du type d'application vise 

parmi une large gamme de polyethylenes commerciaux. De meme, l'efficacite de 

differents polyethylenes fonctionnalises commerciaux a ete evaluee dans le cadre de la 

compatibilisation de systemes polyethylene/argile. 

4.2. Materiaux 

4.2.1. Matrice 

L'application visee etant l'emballage alimentaire, nous avons selectionne pour notre 

etude une matrice polyethylene basse densite lineaire (LLDPE) de type copolymere 

ethylene-octene approuvee par la Food and Drug Administration (FDA) et par Sante 

Canada pour les applications de contact alimentaire. La resine selectionnee est 

commercialisee par Nova Chemicals sous l'appellation Sclair FP120A. Ce grade, destine 

a la production de films, ne contient aucun additif a l'exception d'un stabilisant 

thermique. Ses proprietes sont resumees au Tableau 4.1. 

4.2.2. Compatibilisants 

Les six compatibilisants testes dans le cadre de cette etude sont des polyethylenes 

modifies comportant des fonctionnalites glycidyl methacrylate (GMA) ou anhydride 
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maleique (MAH). Les proprietes de ces resines sont consignees au Tableau 4.2. Parmi la 

gamme des compatibilisants commerciaux disponibles, ces resines ont ete selectionnees 

en fonction de leur poids moleculaire (evalue en termes d'indice de fluidite) et de leur 

taux de fonctionnalisation. Conformement aux informations apportees par la revue de 

litterature, nous avons choisi d'utiliser des resines de poids moleculaire intermediate, 

ayant un taux de fonctionnalisation superieur a 0.1 %wt. Plusieurs des resines 

selectionnees sont industriellement utilisees comme scellants dans les emballages multi-

couches. Cependant, puisqu'elles n'entrent pas en principe en contact direct avec les 

aliments, aucune d'elles n'a a ce jour ete evaluee par la FDA ni par Sante Canada pour 

ce type d'application, selon les informations donnees par les differents fournisseurs. 
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Resine 

Nova Chemicals 

SclairFP120A 

Type 

LLDPE 

(E/O) 

MFI @ 190°C 

(g/lOmin) 

1.0 

P 

(g/cm3) 

0.920 

Mw 

(g/mol) 

103300 

Mw/Mn 

3.33 

Tableau 4.1. Proprietes de la matrice utilisee (donnees du fournisseur). 

Resine Type MFI @ 190°C p Greffage / 

Comonomere 

(g/lOmin) (g/cm3) (%wt.) 

Arkema 

Lotader AX8840 

Pluss Polymers 

Optim GE-340 

Arkema 

Orevac 18302N 

Polyram 

Bondyram 4001 

Polyram 

Bondyram 4001A 

Pluss Polymers 

Optim E-l 21 

Pluss Polymers 

Optim E-l42 

Pluss Polymers 

Optim E-l43 

E-co-GMA 

LLDPE-g-GMA 

LLDPE-g-MAH 

LLDPE-g-MAH 

LLDPE-g-MAH 

LLDPE-g-MAH 

LLDPE-g-MAH 

LLDPE-g-MAH 

5.25 

4.0 

1.4 

4.0 

0.3 

0.5 

6.0 

6.0 

0.940 

0.936 

0.912 

0.930 

Non 

communique. 

0.925 

0.925 

0.925 

8.01 

1.5 

0.2-2.0 

[0.8+/-0.1]3 

0.9-1.03 

0.83 

>1.0 

>1.0 

>0.5 

Determine par titration dans nos laboratoires. 

Tableau 4.2. Proprietes des compatibilisants selectionnes (donnees du fournisseur). 
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4.3. Caracterisation des materiaux utilises 

4.3.1. Caracterisation thermique 

La caracterisation thermique des resines a ete effectuee par C. Vallot (2005). Les 

temperatures de fusion (Tm) et de cristallisation (Tc), ainsi que le taux de cristallinite (x), 

ont ete determines a l'aide d'un appareil DSC Perkin Elmer Pyris 1 en utilisant le 

programme de temperatures suivant: 

Rampe de temperatures : 50°C - 160°C a 10°C/min 

Pallierde5minal60°C 

Rampe de temperatures : 160°C - 50°C a 10°C/min (evaluation de Tc) 

Rampe de temperatures : 50°C - 160°C a 10°C/min (evaluation de Tm et de x) 

Les resultats obtenus sont donnes au Tableau 4.3. 
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Resine 

Nova Chemicals, 

SclairFP120A 

Arkema 

Lotader AX8840 

Pluss Polymers 

Optim GE340 

Arkema 

Orevac 18302N 

Polyram 

Bondyram 4001 

Polyram 

Bondyram 4001A 

Pluss Polymers 

Optim El 21 

Pluss Polymers 

Optim El42 

Pluss Polymers 

Optim El43 

Tc 

(°C) 

107.3 

91.3 

114.0 

114.3 

110.6 

108.8 

95.2 

96.3 

96.8 

Tm 

(°C) 

120.1 

104.6 

127.5 

124.3 

123.4 

121.2 

105.9 

109.6 

109.2 

X 

(%) 

22.4 +/- 0.6 

18+/-2 

37 +/- 3 

15.9 +/- 0.5 

26 +/- 2 

18.5+/-0.1 

16.9+/-0.7 

18.2+/-0.5 

18+/-3 

Tableau 4.3. Proprietes thermiques des resines utilisees. 

4.3.2. Caracterisation rheologique 

La caracterisation rheologique des resines a ete effectuee par C. Vallot (2005) et A. 

Causier (2006) a l'aide d'un rheometre CSM Bohlin (plaques paralleles 25mm). Les 

mesures ont ete effectuees a 160°C et 200°C sous atmosphere inerte (azote). 

L'evaluation de la stabilite thermique est presentee en Annexe A3 : les resultats 
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montrent que toutes les resines sont thermiquement stables, a l'exception des grades 

Pluss Polymer Optim E121, Optim E142 et Optim E143, pour lesquels une variation 

drastique des fonctions rheologiques est observee dans le temps, et ce meme lorsqu'un 

stabilisant thermique est ajoute. Ces trois grades n'ont done pas ete caracterises en 

rheologie. Les balayages en contrainte utilises afin de determiner la zone lineaire sont 

egalement presentes en Annexe A3. Les courbes de viscosite complexe a 160°C et 200°C 

sont donnees a la Figure 4.1. 

A l'aide des courbes de viscosite complexe, nous avons tente de remonter au poids 

moleculaire des differents polymeres testes. Dans un premier temps, la viscosite au 

plateau (r|0) a ete estimee a partir des courbes obtenues a 200°C en utilisant un modele 

de Carreau : 

r! = nQ\ + ^f)aU (Eq.4.1) 

Avec : 

n,o : viscosite limite (y—*0) 

X : constante de temps 

a :exposant 

n : indice de pseudo-plasticite 

Au-dessus du poids moleculaire critique, le poids moleculaire est lie a la viscosite au 

plateau par la relation : 

m=KMlA (Eq.4.2) 

Le parametre K a ete evalue en utilisant les donnees de poids moleculaire fournies par 

Nova Chemicals pour la resine Sclair FP120A. Sa valeur a ete estimee a 8.79.10"14 

(Pa.s)/(g.mor')34. Les poids moleculaires estimes pour les differents polymeres utilises 

sont donnes au Tableau 4.4. 
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Figure 4.1. Courbes de viscosite complexe des resines utilisees : a) 160°C; b) 200°C. 
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Resine 

Nova Chemicals 

SclairFP120A 

Arkema 

Lotader AX8840 

Pluss Polymers 

Optim GE340 

Arkema 

Orevac 18302N 

Polyram 

Bondyram 4001 

Polyram 

Bondyram 4001A 

no 

(Pa.s) 

9820 

2680 

3600 

19100 

2560 

>100000" 

n 

0.33 

0.40 

0.45 

0.38 

0.55 

0.31 

k 

(s) 

0.077 

0.296 

0.073 

0.621 

0.051 

-

a 

0.43 

0.62 

0.39 

0.31 

0.20 

-

Mw 

(g/mol) 

103300a 

~ 70000 

~ 77000 

~125000 

~ 70000 

> 200000" 

a Donnee du fournisseur. 
b Le comportement du fluide Bondyram 40010A est de type loi de puissance sur toute la plage de 

mesures. Aucun plateau ne peut etre observe : il n'est done pas possible d'evaluer % 

Tableau 4.4. Estimation du poids moleculaire des resines utilisees. 

A partir des mesures effectuees en rheologie, il est done possible d'evaluer le poids 

moleculaire des resines utilisees. Cependant, les valeurs determinees ne constituent 

qu'une estimation et ne doivent en aucun cas etre considerees comme exactes. En effet, 

le comportement rheologique fortement rheo-fluidifiant de ces resines entraine une 

erreur consequente sur le calcul de r|o. De plus, l'equation 4.2 n'est strictement valable 

que dans le cas de polymeres de meme nature et possedant des chaines lineaires : le 

calcul s'affranchit done compte de la presence de greffons polaires et de l'existence 

probable de branchements. 
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4.4. Selection des meilleurs compatibilisants 
4.4.1. Efficacite des compatibilisants : selection preliminaire 

Afin d'evaluer l'efficacite des differents compatibilisants, des melanges binaires 

compatibilisant/Cloisite 20A8 (96/4 %wt.) et des melanges ternaires Sclair 

FP120A/compatibilisant/Cloisite 20A (84/12/4 %wt.) ont ete prepares a petite echelle 

par compoundage direct dans un melangeur interne Brabender (volume de la chambre : 

30cm3; facteur de remplissage : 0.7). Dans un premier temps, la temperature de melange 

a ete fixee a 160°C, le temps de melange a 20 minutes, et la vitesse de rotation des vis a 

40 ou 80 tours/minute. Les melanges prepares ont ensuite ete presses a 160°C sous 

forme de pastilles rondes (diametre : 38mm) afin d'etre analyses par WAXD. 

Les diffractogrammes obtenus pour les melanges binaires compatibilisant/Cloisite 20A 

sont presentes a la Figure 4.2. lis mettent en evidence les points suivants : 

Les matrices comportant des greffons ou des comonomeres de type -GMA 

(Lotader AX8840 et Optim GE340) conduisent a des structures de type intercalees, 

caracterisees par la presence d'un pic de diffraction bien defini, deplace vers les 

faibles angles par rapport au pic de diffraction de l'argile. 

Pour les matrices comportant des greffons de type -MAH, le pic de diffraction est 

attenue (Bondyram 4001, Optim El21) ou absent (Orevac 18302N, Bondyram 

4001A, Optim E142, Optim E143). L'exfoliation est done partielle ou totale, 

suivant la matrice consideree. 

Compte tenu de ces resultats, l'obtention d'une structure au moins partiellement exfoliee 

dans les melanges ternaires ne semble possible qu'avec les compatibilisants 

fonctionnalises -MAH. 

La Cloisite 20A utilisee dans le cadre de cette campagne d'essais a ete purifiee prealablement au 

moyen d'un lavage eau/ethanol afin d'enlever les anions halogenures residuels. 
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Les diffractogrammes obtenus pour les melanges ternaires Sclair 

FP120A/compatibilisant/Cloisite 20A sont presentes a la Figure 4.3. lis montrent que : 

L'addition d'un compatibilisant comportant des greffons ou des comonomeres de 

type -GMA (Lotader AX8840 et Optim GE340) conduit a la formation de 

structures intercalees. Dans le cas du compatibilisant Lotader AX8840 notamment, 

le pic de diffraction est etroit et intense, caracterisant un haut degre d'ordre. 

L'addition d'un compatibilisant comportant des greffons de type -MAH conduit le 

plus frequemment a la formation de structures intercalees (Bondyram 4001, 

Bondyram 4001A, Optim E121, Optim E142, Optim E143). Neanmoins, dans le 

cas du compatibilisant Orevac 18302N, l'attenuation importante de l'intensite du 

pic de diffraction laisse supposer une exfoliation au moins partielle des feuillets. 

Les resultats complets de WAXD, en termes de distance basale, sont donnes au Tableau 

4.5. lis montrent de plus que, de maniere generate, une augmentation de la vitesse de 

melange induit un leger deplacement de la position du pic de diffraction vers les faibles 

angles (amelioration du degre d'intercalation). Cependant, l'effet observe n'est pas 

drastique. 

Sur la base des resultats de WAXD, seul le compatibilisant Orevac 18302N semble done 

permettre une exfoliation partielle des feuillets. 
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Figure 4.2. Diffractogrammes obtenus pour les melanges binaires polymere/Cloisite 20A 

(96/4%wt.) prepares a 40 tours/minute. 
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Figure 4.3. Diffractogrammes obtenus pour les melanges ternaires Sclair FP120A/ 

compatibilisant (C) / Cloisite 20A (84/12/4%wt.) prepares a 160°C, 40 trs/min, 20min. 
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Matrice 
(%wt.) 

SclairFP120A 
(96) 

" 

~ 

~ 

~ 

~ 

~ 

' 

~ 

SclairFP120A 
(84) 

SclairFP120A 
(84) 

SclairFP120A 
(84) 

SclairFP120A 
(84) 

SclairFP120A 
(84) 

SclairFP120A 
(84) 

SclairFP120A 
(84) 

SclairFP120A 
(84) 

Compatibilisant 
(%wt.) 
-

Lotader AX8840 

(96) 

Optim GE340 

(96) 

Orevac 18302N 
(96) 

Bondyram4001 
(96) 

Bondyram4001A 
(96) 

Optim El21 

(96) 

Optim El42 
(96) 

Optim El43 
(96) 

Lotader AX8840 

(12) 
Optim GE340 

(12) 

Orevac 18302N 

(12) 

Bondyram 4001 

(12) 
Bondyram 4001A 

(12) 

Optim El21 

(12) 

Optim El42 

(12) 
Optim El43 

(12) 

Argile 
(%wt.) 

Cloisite 20A 

(4) 

Cloisite 20A 

(4) 

Cloisite 20A 

(4) 

Cloisite 20A 

(4) 
Cloisite 20A 

(4) 
Cloisite 20A 

(4) 

Cloisite 20A 

(4) 

Cloisite 20A 

(4) 

Cloisite 20A 

(4) 

Cloisite 20A 

(4) 
Cloisite 20A 

(4) 
Cloisite 20A 

(4) 

Cloisite 20A 

(4) 
Cloisite 20A 

(4) 
Cloisite 20A 

(4) 

Cloisite 20A 

(4) 
Cloisite 20A 

(4) 

N 
(trs/min) 

40 
80 

40 

80 

40 
80 

40 
80 

40 

80 

40 

80 

40 

80 

40 

80 
40 

80 

40 

80 

40 

80 

40 

80 

40 

80 

40 

80 

40 
80 

40 
80 
40 

80 

dooi 

(A) 
28.2 

28.8 

41.0 

42.2 

34.5 

34.9 

~ 

34.9 
35.4 

~ 

38.1 

39.4 

_ 

~ 

38.6 

38.6 

31.0 

31.9 

33.0 

33.0 

32.4 

33.7 
35.4 

36.5 
35.4 

34.5 

34.7 

35.2 

34.9 
34.7 

Type 

E 
E 
PE 
PE 
E 
E 
PE 
PE 
E 
E 
E 
E 

I 
I 
I 
I 
PE 
PE 

Tableau 4.5. Resultats complets de WAXD pour les nanocomposites prepares a 160°C 

pendant 20min (I = intercale ; PE= partiellement exfolie ; E=exfolie). 
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Les nanocomposites ont ete observes en microscopie electronique a balayage au moyen 

d'un microscope a effet tunnel (FEG-SEM) Hitachi S4700 opere sous une tension de 

2kV. La procedure de preparation des echantillons est detaillee en Annexe A4. Les 

principaux resultats sont les suivants : 

L'observation de la formulation de reference Sclair FP120A/Cloisite 20A (Figure 

4.4) met en evidence la presence de nombreuses porosites micrometriques 

resultant de l'arrachement des particules d'argiles lors du polissage. Ces porosites 

ont une taille comprise entre 1 et 8u.m et presentent une forme allongee, 

probablement liee a une orientation lors de la mise en forme ou du moulage. 

L'addition d'un compatibilisant comportant des greffons ou des comonomeres de 

type -GMA permet de diminuer drastiquement la densite et la taille des porosites. 

La taille moyenne des particules est de l'ordre de 1 a 5 u.m (Figure 4.5). II est 

egalement possible d'observer des particules d'argile non arrachees, ce qui traduit 

une meilleure adhesion entre la phase polymere et l'argile. 

L'addition d'un compatibilisant comportant des greffons de type -MAH entraine 

une diminution encore plus notable de la densite et de la taille des agglomerats. 

Pour toutes les formulations concernees, la taille moyenne des particules d'argile 

est comprise entre 1 et 3um (Figure 4.6). Dans ce cas, les particules non arrachees 

(done assez fortement liees a la matrice) sont plus nombreuses que les porosites. 

L'utilisation d'un melangeur interne pour la preparation des nanocomposites ne 

permettant pas une dispersion et une distribution optimales des charges, des agregats de 

taille superieure ont bien entendu ete observes dans les melanges. Neanmoins, les photos 

presentees aux Figures 4.4 a 4.6 ont ete selectionnees de maniere a etre representatives 

des echantillons observes. 
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a) b) 

Figure 4.4. Photographies FEG-SEM du nanocomposite Sclair FP120A/Cloisite 20A 

prepare a 160°C, 40trs/min, 20min : a) faible grossissement (x2k); b) grossissement 

intermediaire (x5k). 
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Figure 4.5. Photographies FEG-SEM des nanocomposites prepares a 160°C, 40trs/min, 

20min (x2k). 
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Figure 4.6. Photographies FEG-SEM des nanocomposites prepares a 160°C, 40trs/min, 

20min (x2k). 
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Au vu des resultats de WAXD et de microscopie SEM, nous avons choisi de limiter 

notre etude aux agents de compatibilisation de type LLDPE-g-MAH, qui semblent 

permettre l'obtention d'une dispersion de charges plus fine que les agents comportant 

des fonctionnalites -GMA. De plus, la caracterisation rheologique des differents 

compatibilisants ayant montre que les resines commercialisees par Pluss Polymers sont 

thermiquement instables, nous avons choisi de ne retenir pour une etude approfondie que 

les resines Orevac 18302N, Bondyram 4001 et Bondyram 4001A. 

4.4.2. Influence des parametres operatoires 

Nous avons vu precedemment que la vitesse de melange affecte peu la dispersion de 

l'argile dans le polymere. Qu'en est-il cependant des autres parametres operatoires, tels 

que la temperature ou le temps de melange? 

4.4.2.1. Temperature de melange 

L'influence de la temperature de melange a ete analysee pour des melanges Sclair 

FP120A/Orevac 18302 N/Cloisite 20A (84/12/4 %wt.). Le temps de melange a ete fixe a 

20 minutes. Trois temperatures ont ete testees: 160, 180 et 200°C9. Les 

diffractogrammes correspondants sont donnes a la Figure 4.7. Les resultats, en termes de 

distance basale, sont donnes au Tableau 4.6. lis montrent que le pic de diffraction est 

deplace vers les grands angles et est d'autant plus defini que la temperature de melange 

augmente: une augmentation de la temperature semble done defavorable a 

l'intercalation/exfoliation. 

Lors du moulage par compression, la temperature a ete fixee a 160°C pour tous les echantillons 

de maniere a observer uniquement l'effet de la temperature de melange dans le Brabender. 
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Figure 4.7. Influence de la temperature de melange sur les nanocomposites Sclair 

FP120A / Orevac 18302N / Cloisite 20A (84/12/4 %wt.). 

T(°C) 

160 

180 

200 

t (min) 

20 

20 

20 

N (trs/min) 

40 

80 

40 

80 

40 

80 

dooi (A) 

33.0 

33.0 

32.1 

32.3 

28.8 

31.9 

Type 

PE 

PE 

PE 

I 

I 

I 

Tableau 4.6. Influence de la temperature de melange sur les nanocomposites Sclair 

FP120A/Orevac 18302N/Cloisite 20A (84/12/4 %wt.) (I = intercale; PE= partiellement 

exfolie; E=exfolie). 
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La Figure 4.8 montre revolution de la microdispersion en fonction de la temperature de 

melange : la densite de particules micrometriques semble plus importante a 200°C qu'a 

160°C. 

a) b) 

Figure 4.8. Photographies FEG-SEM des nanocomposites Sclair FP120A/Orevac 

18302N/Cloisite 20A prepares a : a) 160°C ; b) 200°C (x2k). 

Sur la base des resultats de microscopie SEM et de WAXD, une augmentation de la 

temperature de melange semble done nuire a la qualite de la micro- et de la 

nanodispersion. Ceci pourrait etre du : i) a une diminution de la contrainte de 

cisaillement, liee a une diminution de la viscosite de la matrice a haute temperature, ou 

ii) a une diminution de l'affinite polymere/argile, liee a une degradation de 1'agent 

intercalant a haute temperature. 
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4.4.2.2. Temps de melange 

L'influence du temps de melange a ete analysee pour des melanges Sclair 

FP120A/Orevac 18302 N/Cloisite 20A (84/12/4 %wt.) prepares a 160°C et 180°C a 40 

trs/min. Le temps de melange a ete fixe a 5, 10, 15 ou 20 minutes. 

Les resultats de WAXD, consignes au Tableau 4.7, ne montrent pas d'evolution 

significative de la position de pic de diffraction en fonction du temps. 

T(°C) N (trs/min) t (min) dooi (A) Type 

160 40 5 281 PE 

10 28.1 PE 

15 28.1 PE 

20 30.1 PE 
_ _ _ _ _ _ _ 

10 29.4 PE 

15 28.8 PE 

20 28.4 PE 

Tableau 4.7. Influence du temps de melange sur les nanocomposites Sclair 

FP120A/Orevac 18302N/Cloisite 20A (84/12/4 %wt.) (I = intercale; PE= partiellement 

exfolie; E=exfolie). 

Les observations effectuees en microscopie SEM (Figure 4.9) montrent de plus que la 

microdispersion varie peu en fonction du temps : l'etat de microdispersion final est 

atteint au bout de 5 min de melange. 
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a) b) 

Sclair FPI20A/Orevnt.- 18302N/t'loisiU> 20A 
(84/12/4) -160"i:-20min 

Figure 4.8. Photographies FEG-SEM des nanocomposites Sclair FP120A/Orevac 

18302N/Cloisite 20A melanges pendant: a) 5min ; b) lOmin ; c) 20min (x2k). 

Sur la base des resultats de microscopie SEM et de WAXD, le temps de melange ne 

semble affecter significativement ni la nanodispersion ni la microdispersion. Des temps 

de mise en oeuvre courts (de l'ordre de quelques minutes) peuvent done etre utilises pour 

la preparation de ce type de nanocomposites. 



124 

4.4.3. Influence de la concentration de compatibilisant 

La revue de litterature montre que la concentration de compatibilisant est un parametre 

cle dans l'elaboration de nanocomposites polyolefine/montmorillonite. Dans le cadre de 

travail preliminaire, l'influence du ratio R compatibilisant/argile a ete analysee pour des 

melanges Sclair FP120A/Orevac 18302 N/Cloisite 20A, Sclair FP120A/Bondyram 

4001/Cloisite 20A et Sclair FP120A/Bondyram 4001A/Cloisite 20A prepares pendant 

20min a 40 trs/minute et 160°C. Le taux d'argile a ete maintenu constant a 4%wt., et le 

ratio R a ete varie entre 1 et 10. 

Les diffractogrammes des nanocomposites resultants sont donnes respectivement aux 

Figures 4.9, 4.10 et 4.11 : 

Dans le cas du compatibilisant Orevac 18302N, les premiers signes d'exfoliation 

partielle (attenuation significative de l'intensite du pic de diffraction) apparaissent 

des R=2. Les diffractogrammes correspondant aux ratios R=3, 4, 5 presentent peu 

de differences et sont caracteristiques de structures partiellement exfoliees. Pour 

R=10, le pic de diffraction est absent: la structure est done exfoliee. 

Dans le cas du compatibilisant Bondyram 4001, l'attenuation du pic de diffraction 

est observable a partir de R=2, mais elle ne devient veritablement significative 

qu'a partir de R=4. II est a noter que meme pour un ratio R=10, un pic residuel 

subsiste : l'exfoliation n'est done que partielle. Ce resultat est coherent avec les 

resultats obtenus precedemment pour les melanges binaires Bondyram 

4001/Cloisite 20A (96/4%wt.), qui n'etaient que partiellement exfolies. 

Finalement, dans le cas du compatibilisant Bondyram 4001A, l'attenuation du pic 

de diffraction ne devient significative qu'a partir de R=5. De la meme maniere que 

pour le compatibilisant Bondyram 4001, l'exfoliation n'est que partielle meme 

pour un ratio R=10. 
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Figure 4.9. Evolution des diffractogrammes des melanges 

FP120A/Orevacl8302N/Cloisite 20A (4%wt.) en fonction du ratio R. 
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Figure 4.10. Evolution des diffractogrammes des melanges Sclair FP120A/Bondyram 

4001/Cloisite 20A (4%wt.) en fonction du ratio R. 
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Figure 4.11. Evolution des diffractogrammes des melanges Sclair FP120A/Bondyram 

4001A/Cloisite 20A (4%wt.) en fonction du ratio R. 

L'influence du ratio R sur la microdispersion a ete evaluee par microscopie electronique 

a balayage (Figure 4.12, 4.13 et 4.14): 

Dans le cas du compatibilisant Orevac 18302N, une microdispersion fine est 

obtenue pour un ratio aussi faible que R=l. La microdispersion semble peu varier 

avec la concentration de compatibilisant. La taille moyenne des particules est de 

l'ordre de 1 um. 

Dans le cas du compatibilisant Bondyram 4001, une densite importante de micro-

porosites est observee pour R=l. Ces porosites resultent probablement de 

l'arrachement de particules d'argile lors du polissage, traduisant un faible niveau 

d'interaction polymere/argile. A partir de R=2, la densite de ces porosites diminue 

drastiquement. Finalement, a partir de R=5, les porosites disparaissent, laissant 

place a une microdispersion fine carcaterisee essentiellement par la presence de 

micro-particules de taille inferieure a 1 jam. Au-dela de R=5, la microdispersion 

semble peu varier avec la concentration de compatibilisant. 

CO 

3 
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Dans le cas du compatibilisant Bondyram 4001 A, une faible densite de micro-

agglomerats est observee des R=l : le nombre et la taille de ces agglomerats 

demeurent a peu pres constants jusqu'a R=5. A partir de R=5, le nombre 

agglomerats semble diminuer. En revanche, leur taille n'est pas affectee et 

demeure de l'ordre de 2\im. 

Au vu des resultats de WAXD et de microscopie SEM, et compte tenu des informations 

donnees par la revue de litterature, nous avons choisi d'utiliser un ratio 

compatibilisant/argile de 3 :1 pour l'elaboration de nos nanocomposites. Ce ratio semble 

adequat pour les compatibilisants Orevac 18302N et Bondyram 4001 A. En revanche, il 

pourrait etre insuffisant dans le cas du compatibilisant Bondyram 4001. II s'agit done 

d'un compromis visant a atteindre un equilibre entre la qualite de la dispersion, les 

proprietes mecaniques et thermiques (souvent affectees par la presence du 

compatibilisant) et le prix de revient. 

Sclair lIM20.VOri.viR- 18.M(2N/l'loisiU- 20A Silsiir FI»I20A/Orivat 18302N/('loisik- 20,\ 

a) b) 

Figure 4.12. Influence du ratio R compatibilisant/argile sur la microdispersion dans les 

melanges Sclair FP120A/Orevac 18302N/Cloisite 20A (4%wt.) (x5k). 

http://lIM20.VOri.viR-
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Figure 4.13. Influence du ratio R compatibilisant/argile sur la microdispersion dans les 

melanges Sclair FP120A/Bondyram 4001/Cloisite 20A (4%wt.) (x5k). 
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Figure 4.14. Influence du ratio R compatibilisant :argile sur la microdispersion dans les 

melanges Sclair FP120A/Bondyram 4001A/Cloisite 20A (4%wt.) (x5k). 
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4.5. Conclusions 

Ces travaux preliminaires ont permis de selectionner 3 agents de compatibilisation de 

type LLDPE-g-MAH permettant d'ameliorer la dispersion de l'argile dans les matrices 

LLDPE aux niveaux micrometriques et nanometriques : l'Orevac 18302N (Arkema), 

ainsi que le Bondyram 4001 et le Bondyram 4001A (Polyram). II s'agissait d'un travail 

d'ingenierie, certes, mais qui etait essentiel avant de debuter des travaux de recherche 

plus approfondis. 

A ce stade, nous nous sommes bien sur interroges sur les relations entre les 

caracteristiques du compatibilisant LLDPE-g-MAH (poids moleculaire et taux de 

fonctionnalisation) et la qualite de la dispersion de l'argile. Cependant, il etait difficile 

de repondre avec certitude a cette question compte tenu du fait que : i) aucune 

observation n'avait ete faite en microscopie electronique a transmission, et ii) certains 

materiaux pouvaient avoir ete degrades lors de la mise en ceuvre (la serie Optim fournie 

par Pluss Polymers s'etant revelee thermiquement instable). Nous avons done choisi de 

differer notre reponse jusqu'a l'obtention de resultats additionnels (Chapitre 7). 
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CHAPITRE 5 

ARTICLE 1 

THERMAL DECOMPOSITION OF VARIOUS ALKYL ONIUM ORGANOCLAYS: 

EFFECT ON POLYETHYLENE TEREPHTALATE NANOCOMPOSITES PROPERTIES 

Karen Stoeffler*, Pierre G. Lafleur*^ Johanne Denault". 

Ecole Polytechnique de Montreal. 

C.P. 6079, Succursale Centre-ville, Montreal (Quebec), H3C 3A7, Canada. 

Institut des Materiaux Industriels. 

75, boul. de Mortagne, Boucherville (Quebec), J4B 6Y4, Canada 

5.1. Abstract 

The thermal stability of organically modified layered silicates is determinant for 

processing polymer nanocomposites and is believed to play a key role on their 

properties. In this work, alkyl phosphonium, alkyl pyridinium and dialkyl imidazolium 

surfactants were used as intercalating agents for the preparation of highly thermally 

stable organophilic montmorillonites. The thermal decomposition of the surfactants and 

of their organoclays was studied by combined thermogravimetric analysis (TGA) and 

mass spectroscopy (MS), which allowed the identification of specific volatile 

compounds issued from the degradation. In order to investigate the influence of the 

thermal decomposition of the intercalating agent during processing, the various 

organoclays were incorporated in a polyethylene terephtalate (PET) matrix. The color of 

the nanocomposites was significantly affected by the thermal decomposition of the 

intercalating agent. In the case of the alkyl pyridinium modified clay, the degradation of 

the intercalating agent during processing was found to alter the clay dispersion. Finally, 

the crystallization was analyzed by differential scanning analysis (DSC) and polarized 

optical microscopy (POM): it was demonstrated that the kinetics of nucleation and 

t Corresponding author. Paper submitted to Polymer Degradation and Stability. 
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growth is not only affected by the dispersion state of the clay, but also depends on the 

clay/polymer interface properties, and therefore on the nature of the intercalating agent. 

5.2. Introduction 

Inorganic particles, such as calcium carbonate, mica or talc, have been widely used for 

the development of reinforced polymer composites. Layered silicates have attracted 

considerable interest since nanometric scale dispersion was obtained in polyamide/clay 

systems (T. Kurauchi et al., 1991). Compared to conventional polymer microcomposites, 

fully delaminated structures, so-called exfoliated, can lead to remarkable properties at 

low filler loadings (l-15%wt.) resulting in material valorization at moderate cost. Clay 

exfoliation in polymer matrixes can provide fire retardancy, abrasion resistance, gas 

barrier properties and, to some extent, improved mechanical properties. 

Montmorillonite is a natural clay, with an aspect ratio higher than 100, frequently used 

as a nanometric filler for polymer nanocomposites. Montmorillonite is a 2:1 layered 

silicate: a single montmorillonite platelet is constituted by an aluminum octahedral sheet 

comprised between two silicon tetrahedral sheets. Isomorphous substitutions in the 

octahedral sheet result in a charge deficit that can be compensated by the intercalation of 

various hydrated cations in the interlayer spacing. Due to its high polarity, 

montmorillonite delamination in polymeric matrixes is problematic. Microcomposites or 

intercalated structures, rather than exfoliated structures, are often obtained especially in 

non polar polymers (S. Sinha Ray et M. Okamoto, 2003). For this reason, the 

preparation of polymer nanocomposites generally necessitates a modification of the clay 

in order to render it more organophilic. Such modification can be achieved by 

exchanging the interlayer compensator cations with organic cations having one or more 

long alkyl chains. Intercalation of organic cations in the intergallery does not only 

change the surface properties from hydrophilic to hydrophobic, but also expands the 
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interlayer spacing, thus decreasing the interactions between adjacent layers and 

facilitating the subsequent penetration of the polymer between the clay platelets. 

Tetra-alkyl ammonium based cationic surfactants have been traditionally employed for 

the organophilic modification of montmorillonite. However, the thermal degradation of 

tetra-alkyl ammonium modified montmorillonites has been reported to start at 

temperatures as low as 155°C (W. Xie et al., 2001), which corresponds to the processing 

temperature range of several industrial thermoplastics. Even though tetra-alkyl 

ammonium intercalating agents have been successfully used as surface treatments for the 

processing of polymer nanocomposites in the range of 180°C-200°C, their 

decomposition is thought to alter the full potential of the material by affecting the 

clay/polymer interface. Indeed, R.K. Shah and D.R. Paul (2006) have shown that 

organoclay degradation upon compounding can limit the extent of intercalation and/or 

exfoliation in polyethylene/clay nanocomposites. In order to overcome this limitation, 

R.D. Davis et al. (2004) have shown that the thermal stability of dimethyl dioctadecyl 

ammonium modified montmorillonites could be significantly increased by applying 

improved purification procedures involving Soxhlet extraction with ethanol and 

tetrahydrofuran to remove halogen impurities. Various highly thermally stable cationic 

surfactants, such as alkyl pyridinium (K. Stoeffler et al., 2005, 2006, 2007), N.H. Kim et 

al., 2006), alkyl quinolinium (G.W. Chigwada et C.A. Wilkie, 2006), alkyl phosphonium 

(M.H. Kim et al., 2004; K. Stoeffler et al., 2005, 2006, 2007; M.R. Kamal et J.U. 

Calderon, 2006; H.A. Patel et al., 2007), alkyl stibonium (D. Wang et C.A. Wilkie, 

2003) or alkyl imidazolium salts (C.H. Davis et al., 2002; F.A. Bottino et al, 2003; Z.M. 

Wang et al., 2003; K. Stoeffler et al., 2005, 2006, 2007), have been proposed as 

alternative routes to tetra-alkyl ammonium modifiers. The organoclays based on those 

surfactants generally present a higher thermal stability than conventional ammonium 

modified clays, and are believed to be good candidates for preparing nanocomposites 

using polymeric matrices requiring high processing temperatures, such as polyethylene 

terephtalate or polyimides. 
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The scope of this work consists in studying the thermal decomposition of various 

intercalating agents, and its effect on polymer nanocomposites properties. To achieve 

this goal, three highly thermally stable cationic surfactants based on phosphonium, 

pyridinium and imidazolium salts were used to prepare organophilic montmorillonites. 

The thermal stability of the materials was evaluated, and the volatile compounds issued 

from the thermal degradation were identified. The results were compared to those of 

Cloisite 20A, a commercial tetra-alkyl ammonium modified montmorillonite. The 

various organoclays were incorporated in a polyethylene terephtalate (PET) matrix. The 

visual appearance and the clay dispersion in the nanocomposites obtained were analyzed 

regarding the thermal decomposition of the intercalating agent. In addition, the kinetics 

of crystallization of the various nanocomposites were analyzed. 

5.3. Materials 

5.3.1. Surfactants and organoclays 

Three cationic surfactants were used to prepare the organoclays. Tributyl hexadecyl 

phosphonium bromide (3C4Ci6PBr) and hexadecyl pyridinium bromide (C^PyBr) were 

purchased from Sigma Aldrich and were used without purification. Dioctadecyl 

imidazolium bromide (2C]8ImBr) was synthesized in our laboratory based on a process 

initially designed by Z.M. Wang et al. (2003) for the synthesis of imidazolium iodides 

and adapted for imidazolium bromides according a procedure described elsewhere (K. 

Stoeffler et al., article submitted to Polymer Engineering and Science). 

For the organophilic modification, sodium montmorillonite (Cloisite Na+) was 

purchased from Southern Clay Products. According to the supplier, this natural clay has 

a cationic exchange capacity (CEC) of 92.6meq/100g. The cationic exchange procedure 

employed to prepare the organoclays is described elsewhere (K. Stoeffler et al., article 

submitted to Polymer Engineering and Science). In all cases, the amount of onium salt 

was adjusted to obtain a degree of modification equivalent to -100% of the CEC of 
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Cloisite Na+, meaning that all cationic sites are occupied without excess of organic 

modifier. The organoclays prepared from the three selected surfactants are labelled 

3C4Ci6PBr-MMT, Ci6PyBr-MMT and 2Ci8ImBr-MMT. A dimethyl dihydrogenated 

tallow ammonium modified montmorillonite (Cloisite 20A; -65% Ci8; -30% Ci6; - 5 % 

C14) was purchased from Southern Clay Products and was used as a reference. 

According to the supplier, this organoclay has a CEC of 95meq/100g, which means that 

all cationic sites are occupied without excess of organic modifier. In this work, Cloisite 

20A was used either as received or purified. The purification procedure, which is 

described elsewhere (K. Stoeffler et al., article submitted to Polymer Engineering and 

Science), consisted in eliminating the residual chloride anions present in Cloisite 20A. 

The chemical structures of the various intercalating agents used are presented in Table 

5.1. 
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Surfactant Abbreviat ion Cation Anion 
Tributyl hexadecyl phosphonium 3C4Ci6PBr H 3 C ^ Br" 
bromide 

(CH2)i5-CH3 

Hexadecyl pyridinium bromide C^PyBr r ^ ^ , Br 

N \ 
(CH2)15-CH3 

1,3- dioctadecyl imidazolium 2C 1 8ImBr H3C-(H2C)17 gr-
bromide zN<: 

(CH2)17-CH3 

Dimethyl dioctadecyl ammonium 2C 1 2Ci 8 NBr H 3 C
N CI" 

chloride (Cloisite 20A) /N^-(CH2)1 7-CH3 
H3C (CH2)1 7-CH3 

Table 5.1. Chemical structures of the various surfactants. 

5.3.2. PET nanocomposites 

In order to evaluate the effect of the thermal decomposition of the intercalating agent 

during processing, polymer/organoclay nanocomposites were prepared. The matrix used 

was a polyethylene terephtalate supplied by Du Pont (PET, Selar PT 7086, extrusion 

grade). This resin does not contain any nucleating agent and is a food contact acceptable 

grade according to the Food and Drug Administration (FDA) regulations. 
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5.4. Experimental 
5.4.1. Surfactants and organoclays 

The thermal stability of the surfactants and organoclays was investigated by 

thermogravimetric analysis on a Mettler Toledo TGA/SDTA 85 le apparatus. All 

experiments were carried out under argon atmosphere (high purity). Prior to 

experiments, the organoclays were dried under vacuum at 60°C during 24h to remove 

absorbed moisture. The loss of weight was recorded at 10°C/minute between 25°C and 

700°C for the surfactants, and between 25°C and 900°C for the organoclays. In order to 

analyze the by-products issued from the degradation of the intercalating agent, the TGA 

was coupled to a Pfeiffer Thermostar GSD 300-T mass spectrometer by means of a 

heated capillary transfer line. The system was operated at 2.10"6 mbar. Evolved gases 

were ionized at 70eV. MS experiments were carried out in the range of 1 to 300 atomic 

mass units (amu). The National Institute of Standards and Technology (NIST) database 

was used for the interpretation of the mass spectra. 

5.4.2. PET nanocomposites 

5.4.2.1. Processing 

Prior to processing, PET was vacuum dried at 130°C during 12h. Meanwhile, the 

organoclay was vacuum dried at 60°C during 12h. PET/organoclay blends were 

compounded in a Brabender internal mixer (V=30cm3, filling factor=0.65) at 280°C and 

50RPM during 10 minutes under nitrogen atmosphere. The inorganic content in the 

blends was set to 1.7%wt. The rheological behavior of PET at 280°C was analyzed 

through oscillatory rheometry, and the power law index, n, was found to be equal to 0.45 

(H. Ghasemi, unpublished results). Taking into account the rheological parameters of the 

matrix and the geometry of the internal mixer, the shear rate under the conditions used 

was approximately 25s"1 (M. Bousmina et al., 1999). For characterization, the samples 

produced were compression molded at 280°C during 10 min under nitrogen atmosphere. 
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Then, the mold was quickly transferred to a cold press maintained at 25°C using a water-

cooling system and the samples were quenched for 5 minutes. 

5.4.2.2. Clay dispersion 

The basal distance in the organoclays and in the PET/organoclay nanocomposites was 

determined using a Bruker D8 Discover high resolution X-ray diffractometer operating 

at 40kV and 40mA with CuKa radiation (A, = 1.5418A). The samples consisted of 

rectangular specimen (25 x 12x2 mm3) obtained by compression molding according to 

the procedure described previously. The spectra were recorded between 0.8° and 10°, 

using a step increment of 0.015° and an acquisition time of 2s/point. 

Clay dispersion and distribution were observed by transmission electron microscopy 

(TEM) and optical microscopy (OM). TEM observations were done using a JEOL JEM 

21 OOF microscope operating at 200kV. Ultramicrotomed sections (50-60nm) used for 

the observations were cut in the core of the compression molded rectangular specimen. 

OM in transmission mode was conducted with a Leica microscope on thin samples cut 

in the core of the compression molded rectangular specimen and molten at 280°C under 

nitrogen atmosphere. 

5.4.2.3. Thermal properties 

The thermal stability of the nanocomposites was investigated using a Mettler Toledo 

TGA/SDTA 85 le between 30°C and 700°C at 10°C/min in air atmosphere (breathable 

quality). 

Dynamic crystallization of the PET nanocomposites was analyzed using a TA 

Instruments Q1000 differential scanning calorimeter (DSC) in a helium environment. A 

temperature and enthalpy calibration was performed using indium prior to utilization. A 
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known mass (~10mg) of material cut in the core of the rectangular compression molded 

specimen was introduced in an aluminum pan and was submitted to the following 

temperature program: i) isothermal step (5min/50°C); ii) heating ramp (50°C-300°C; 

+20°C/min); iii) isothermal step (5min/300°C); iv) cooling ramp (300°C-50°C; -

20°C/min) ; v) isothermal step (lmin/50°C); vi) heating ramp (50°C-300°C; +20°C/min). 

The dynamic crystallization temperature (Tc) was recorded during step iv). The melting 

temperature (Tm) was recorded during step vi). The crystal content was calculated from 

the enthalpy of melting AHm according to the following equation: 

Where f is the theoretical PET weight fraction in the blend and AHm° (J/g) is the 

enthalpy of melting of 100% crystalline polyethylene terephtalate (26150 J/mol, i.e. 

136.2 J/g) (M. Fontanille et Y. Gnanou., 2002). 

DSC isothermal crystallization tests were performed at 225°C under helium atmosphere. 

The following temperature program was used: i) isothermal step (5min/50°C); ii) heating 

ramp (50°C-300°C; +20°C/min); iii) isothermal step (5min/300°C); iv) cooling ramp 

(300°C-225°C; -100°C/min) ; v) isothermal step (60min/225°C); vi) heating ramp 

(225°C-300°C; +20°C/min). The crystal content after isothermal crystallization was 

calculated from the enthalpy of melting measured in step vi). 

In order to gain a better understanding of the effect of clay on crystallization kinetics, 

the nucleation and growth of the crystallites in PET and its nanocomposites was directly 

observed by polarized light microscopy (POM) using a Leica microscope and a 

numerical camera. The sample consisted of a thin film cut in the core of the rectangular 

compression molded specimen. This sample was molten at 280°C during 5 min in a 

Mettler Toledo FP82HT hotstage under nitrogen atmosphere. After this treatment, no 

birefringent entity could be visualized by POM. Subsequently, the sample was quenched 

to 225°C. 
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5.5. Results and discussion 

5.5.1. Thermal decomposition of the surfactants and organoclays 

5.5.1.1. General aspects 

The thermal stability of the surfactants was evaluated in terms of the temperatures at 

10%wt. and 50%wt. degradation (Tdio%, Tdso%). The first derivative of the TGA curve 

(DTG) and the differential thermal analysis signal (SDTA) are given in Figure 5.1. The 

SDTA signal allows the estimation of the melting temperature of the surfactant (Tm). 

The results are summarized in Table 2. The cationic surfactants show the following 

order of thermal stability: Ci6PyBr < 2C18ImBr < 3C4Ci6PBr. Based on the DTG signals, 

Ci6PyBr and 2Ci8ImBr both experience a single step decomposition, respectively around 

250°C and 340°C. On the contrary, 3C4Ci6PBr shows two degradation steps around 

220°C and 390°C, most part of the degradation (~95%wt.) occurring in the second stage. 

According to the TGA curves (not shown here), all surfactants are completely degraded 

at 700°C. 

Surfactant 

3C4C,6PBr 

C16PyBr 

2C18ImBr 

Tm 

(°C) 

62 

71 

67 

Tdi0% 

(°C) 

350 

227 

280 

Td5o% 

(°C) 

383 

247 

319 

Main decomposition 

events 

220°C, 390°C 

250°C 

340°C 

Table 5.2. Thermal properties of the various surfactants (argon, 10°C/min). 
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C) 
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T(°C) 

Figure 5.1. DTG and SDTA curves of the surfactants: a) 3C4Ci6PBr; b) Ci6PyBr; c) 

2C18ImBr (argon, 10°C/min). 
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Certain properties of the various organoclays used in this study have already been 

described elsewhere (K. Stoeffler et al., 2006, 2007, article submitted to Polymer 

Engineering and Science). However, to facilitate the comprehension, it is necessary to 

summarize them in the present article. The basal spacings measured for the organoclays 

are given in Table 5.3. Cloisite Na+ presents the lowest basal spacing (9.7A). Ci6PyBr-

MMT, which is intercalated with a mono-alkyl onium cation, has a basal spacing of 

17.5A. The presence of three butyl groups in addition to the long alkyl chain in 

3C4Ci6PBr-MMT increases the basal spacing to 21.9A. Finally, montmorillonites 

intercalated with onium cations having 2 long alkyl chains (original Cloisite 20A, 

purified Cloisite 20A and 2Ci8lmBr-MMT) show the largest gallery expansion, with 

respective basal spacings of 25.7A, 25.9A and 25.2A. It should be noticed that the 

purification procedure used for Cloisite 20A does not significantly affect the basal 

spacing value. 

The TGA and DTG curves of the organoclays are shown in Figure 5.2. In this case, the 

thermal stability was evaluated in terms of the temperatures at 5%wt. and 10%wt. 

degradation (Td5%, Tdio%). The corresponding results are summarized in Table 5.3. For 

all organoclays, the effective degree of modification, as determined from the weight 

fraction of intercalating agent, is comprised between 80% and 100% of the CEC of 

Cloisite Na+. This result is in agreement with the cationic exchange procedure applied. 

As expected, Ci6PyBr-MMT, 2Ci8ImBr-MMT and 3C4Ci6PBr-MMT present a higher 

thermal stability than the original and purified Cloisite 20A, with respective 

enhancements in Tds% of +34°C, +58°C and +73°C compared to the original Cloisite 

20A. The original and purified Cloisite 20A exhibit very similar thermal behaviors, with 

two decomposition events occurring around 320°C and 400°C (both associated with the 

decomposition of the organic cation), and one decomposition event occurring around 

595°C (dehydroxylation of the silicate lattice (W. Xie et al., 2001). However, the DTG 

signal of original Cloisite 20A reveals an additional loss of weight between 200°C and 

260°C which is not observed on the purified sample. This specificity will be discussed in 



143 

section 5.5.1.2. Finally, the DTG curves show that, when intercalated between the 

silicate layers, the organic cation exhibits more decomposition stages than in the pure 

surfactant. For example, C]6PyBr-MMT shows two discrete events occurring at 335°C 

and 415°C; 2C]8ImBr-MMT presents three discrete events, located at 320°C, 420°C and 

470°C; finally, 3C4Ci6PBr-MMT shows three discrete events at 405°C, 465°C and 

520°C. The increased number of decomposition events for the organic cation in the 

organoclay is believed to be associated with the occurrence of secondary reactions due 

to the confinement of the degradation products within the clay layers (W. Xie et al., 

2001). 



144 

100 

95 

90 

85 

80 

75 

70 

65 •• 

60 -

55 • 

— o - — Cloisite 20A, original 
• — Cloisite 20A, purified 

— » _ . 3C„C„PBr-MMT 

— » . — C„PyBr-MMT 

— T - — 2CIBlmBr-MMT 

• ^ \ u 
\ V". 

100 200 300 400 500 600 700 800 900 

T(°C) 

K 

0,30 -

0,25 -

0,20 -

0,15 

0,10 • 

0,05 • 

original 
Cloisite 20A 
purified 
Cloisite 20A 

0 100 

\ 

200 

320°C 
l 
> 
ft 400°C 

l \ 

300 400 500 

T(°C) 

595°C 

600 700 800 900 

b-1) 

-0,25 

-0,20 

S ^ -0,15 • 

T?2^ 
-0,10 

-0,05 

335°C / 

\J /! 

415°C 

h 

l\ 

I 595°C 

100 200 300 400 500 600 700 800 900 

T(°C) 

b-3) 

a) 
-0,30 

-0,25 

-0,20 

I I "°'15 

-0,10 

-0,05 

0,00 

-

, . I .^Tr-fxggC 

405°C 
i 

/! 

"^f. I — i. 

465°C 

i 520°C 

I » I 

I 595°C 

V i 

. . . i . . , , ' i rv>-i"i 
i - i . . 

100 200 300 400 500 600 700 800 900 

T(°C) 

b-2) 
-0,40 -

-0,35 -

-0,30 -I 

-0,25 • 

-0,20 

-0,15 -

-0,10 -

-0,05 -

0 100 

320°C 

/ 
, . I , . . . I . . 
200 300 

i 420°C 

470°C 

1 595°C 
\ i 

400 500 600 700 800 900 

T(°C) 

b-4) 

Figure 5.2. Thermal decomposition of the various organoclays: a) TGA curves; b) DTG 

curves: b-1) Cloisite 20A; b-2) 3C4Ci6PBr-MMT; b-3) C,6PyBr-MMT; b-4) 2C18ImBr-

MMT) (argon, 10°C/min). 
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5.5.1.2. Evolved gases analysis 

a) Cloisite 20A: 

Much attention has been paid to the non oxidative thermal degradation of quaternary 

ammonium surfactants and their organoclays (W. Xie et al., 2001; R.D. Davis et al., 

2004; H.R.C. Ouriques et al., 2004; Y. Xi et al., 2005). The decomposition of 

ammonium salts is known to proceed either by a nucleophilic substitution reaction or by 

P-elimination reaction (also referred to as Hoffman elimination). Nucleophilic 

substitution involves the attack of the halide on the quaternary ammonium, leading to 

the formation of an alkyl halide and of a tertiary amine. Hoffman elimination occurs in 

presence of a basic anion which extracts a hydrogen atom from a P-carbon of the 

quaternary ammonium, leading to the formation of an alkene and of a tertiary amine. 

While nucleophilic substitution is more likely to occur in the pure surfactant, Hoffman 

elimination reaction is favored in the modified montmorillonite (in absence of residual 

halides) due to the presence of basic hydroxyl groups at the edges of the silicate layers 

(W. Xie et al., 2001; R.D. Davis et al., 2004). 

The MS data obtained for original and purified Cloisite 20A are respectively reported in 

Tables 5.4 and 5.5. A partial spectrum of the substances evolved for original Cloisite 

20A is given in Figure 5.3. During the thermal decomposition of Cloisite 20A (original 

and purified), alkenes and alkanes (C4-C7) were detected between 320°C and 510°C. In 

addition, species of m/e equal to 50 amu and 52 amu were detected in the original 

Cloisite 20A between 200°C and 280°C, coinciding with the shoulder observed between 

200°C and 260°C on the DTG signal of original Cloisite 20A. Those species were not 

observed for purified Cloisite 20A. Since original Cloisite 20A contains a certain 

amount of residual chloride anions, the species detected at 50 and 52 amu might be 

related to the formation of methyl chloride (m/e=50 (33C1CH3), 52 (37C1CH3) amu). This 

hypothesis is supported by the intensity ratio of the peaks (Is2/l5o~0.35), which is close 

to the theoretical value expected for methyl chloride according to the NIST database 
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((l52/l5o)th.=0-31). Therefore, in original Cloisite 20A, part of the decomposition takes 

place according to the following nucleophilic substitution scheme: 

(CH3)2-N+-[(CH2)i7-CH3]2 + CI" -> CH3-N-[(CH2)i7-CH3]2 + CH3-CI Eq. 5.2 

The high molecular weight of methyl dioctadecyl amine (M=536g/mol) certainly 

prevents its vaporization. Therefore, alkenes and alkanes observed above 320°C might 

result from the subsequent thermal cleavage of methyl dioctadecyl amine in the TGA 

chamber. In the case of purified Cloisite 20A, as a consequence of the removal of 

chloride anions, the decomposition of the organic cation should proceed via the Hoffman 

elimination process. 

Mass detected 
(m/e) 

50 
51 
52 
55 
56 
57 
65 
67 
69 
70 
71 
77 
81 
83 
84 
91 
95 

97 
98 

Fragment 
(probable) 

CH3
35C1 
-

CH3
37C1 

C4H7 

C4H8 

C4H9 

C5H5 

-

C5H9 

CsH10 

C5H11 

-

-

CeHn 

C6H12 

C7H7 

-

C7H13 

C7H14 

Parent molecule 
(probable) 

Methyl chloride 
-

Methyl chloride 
Hydrocarbon 
Hydrocarbon 

Hydrocarbon 
Hydrocarbon 

-

Hydrocarbon 
Hydrocarbon 
Hydrocarbon 

-

-

Hydrocarbon 
Hydrocarbon 

Hydrocarbon 
-

Hydrocarbon 
Hydrocarbon 

Temperature range 

200°C - 280°C 
320°C-510°C 

200°C - 280°C 
320°C-510°C 
320°C-510°C 

320°C-510°C 
320°C-510°C 
320°C-510°C 
320°C-510°C 
320°C-510°C 
320°C-510°C 
320°C-510°C 

320°C-510°C 

320°C-510°C 

320°C-510°C 

320°C-510°C 
320°C-510°C 

320°C-510°C 
320°C-510°C 

Table 5.4. MS analysis of specific products released upon thermal decomposition of 

original Cloisite 20A (argon, 10°C/min). 
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Mass detected 

(m/e) 
51 

55 
58 
65 
67 
69 
77 
79 
81 
83 
84 
91 
95 
97 
98 

Fragment 
(probable) 

-

C4H7 

-

C5H5 

-

C5H9 

-

-

-

CeHn 

CeH12 

C7H7 

-

C7H13 

C7H14 

Parent molecule 
(probable) 

-

Hydrocarbon 
-

Hydrocarbon 
-

Hydrocarbon 

-

-

-

Hydrocarbon -
Hydrocarbon 
Hydrocarbon 

-

Hydrocarbon 
Hydrocarbon 

Temperature range 

320°C-510°C 
320°C-510°C 
320°C-510°C 
320°C-510°C 
320°C-510°C 
320°C-510°C 

320°C-510°C 

320°C-510°C 

320°C-510°C 

320°C-510°C 
320°C-510°C 
320°C-510°C 
320°C-510°C 
320°C-510°C 
320°C-510°C 

Table 5.5. MS analysis of specific products released upon thermal decomposition of 

purified Cloisite 20A (argon, 10°C/min). 
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T(°C) 
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Figure 5.3. Main evolution products observed in mass spectroscopy for original Cloisite 

20A (argon, 10°C/min). 
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b) 3GiCifiPBr-MMT: 

The thermal decomposition of tetra-alkyl phosphonium salts proceeds according to four 

types of reactions (R.F. Hudson, 1965; W. Xie et al., 2002): (i) nucleophilic substitution 

at the a-carbon (SN(Q) ; (ii) ^-elimination; (iii) nucleophilic substitution at the 

phosphorus atom (SN(P)); (iv) a-elimination. SN(C) nucleophilic substitution involves 

the attack of the halide on the a-carbon, leading to the formation of an alkyl halide and a 

tertiary phosphine (equation 5.3). P-elimination occurs in presence of a basic anion (B) 

which extracts a hydrogen atom from a P-carbon of the quaternary phosphonium, 

leading to the formation of an alkene, a tertiary phosphine and an acid (equation 5.4). 

SN(P) nucleophilic substitution occurs in presence of a hydroxyl group which attacks the 

phosphorus atom, leading to the formation of a tertiary phosphine oxide and an alkane 

(equation 5.5). Finally, a -elimination occurs in presence of a strong base which extracts 

hydrogen from the a-carbon, leading to the formation of an unsaturated quaternary 

phosphine and an acid (equation 5.6). Those reactions are schematized below: 

R3P
+-CH2-CH2-R' + X" -+ R3P + X-CH2-CH2-R' (Eq. 5.3) 

R3P
+-CH2-CH2-R' + B" -+ R3P + CH2=CH-R' + BH (Eq. 5.4) 

R3P
+-CH2-CH2-R' + OH" -+ R3P=0 + CH3-CH2-R' (Eq. 5.5) 

R3P
+-CH2-CH2-R' + B" -> R3P=CH-CH2-R' + BH (Eq. 5.6) 

W. Xie et al. (2002) analyzed the thermal decomposition of tributyl octadecyl 

phosphonium bromide during pyrolysis by gas chromatography (GC) and mass 

spectroscopy (MS). They reported the detection of tributyl phosphine, 1-bromoalkanes 

and alkenes. This result indicates that the SN(C) and P-elimination mechanisms are 

favored for the pure surfactant. In the case of purified tributyl octadecyl phosphonium 

modified montmorillonite, tributyl phosphine, alkenes, tributyl phosphine oxide, and 

alkanes were detected, indicating the occurrence of SN(P) and P-elimination 

mechanisms. 
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The MS data obtained for the thermal decomposition of 3C4Ci6PBr are shown in Table 

5.6. C4 alkenes (m/e=55 (C4H7
+) amu) were detected between 300°C and 470°C, while 

longer alkenes (m/e=69 (C5H9
+), 83 (C6Hn+), 97 (C7Hi3

+) amu) were not detected before 

370°C. According to the thermal decompositions reactions previously proposed, such a 

result is consistent with SN(C) and ^-elimination mechanisms. Both mechanisms 

generate tributyl phosphine (M=202g/mol; boiling point: 240°C), in addition to 

bromohexadecane (M=305g/mol; boiling point: 336°C) for the SN(C) reaction and to 

hexadecene (M=224g/mol; boiling point: 274°C) for the P-elimination reaction. Due to 

the low energy of the C-P bond (264 kJ/mol, Handbook of Chemistry & Physics), 

volatile tributyl phosphine can easily be fragmented in the MS source to produce C4 

hydrocarbons. Hydrocarbons detected above 370°C (C5-C7) can either result from the 

fragmentation in the MS source of volatile bromohexadecane or hexadecane, or they can 

be produced by the thermal cleavage of those molecules in the TGA chamber. 

Mass detected Fragment Parent molecule Temperature range 
(m/e) (probable) (probable) 

-

-

C4H7 

C4H8 

C4H9 

C5H9 

CeHn 

C7H13 

-

-

Tributylphosphine 
Tributylphosphine 
Tributylphosphine 

Hydrocarbon 
Hydrocarbon 

Hydrocarbon 

300°C - 470°C 
300°C - 470°C 
300°C - 470°C 
300°C - 470°C 
300°C - 470°C 
370°C - 440°C 

370°C - 440°C 

370°C - 440°C 

Table 5.6. MS analysis of specific products released upon thermal decomposition of 

3C4Ci6PBr (argon, 10°C/min). 

The MS data obtained for 3C4Ci6PBr-MMT are reported in Table 7. A partial spectrum 

of the substances evolved for 3C4Ci6PBr-MMT is given in Figure 5.4. C4 alkenes 

(m/e=55 amu) were detected from 260°C to 590°C. Longer hydrocarbons (C5-C7) were 

detected later, between 390°C and 550°C. Taking into account the absence of bromide 
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anions, those results are compatible with the ^-elimination and SN(P) mechanisms 

(equations 3 and 4). The first mechanism generates tributyl phosphine and hexadecane. 

The second mechanism generates tributyl phosphine oxide (M=218g/mol; boiling point: 

150°C) and hexadecane ((M=226g/mol; boiling point: 287°C). Above 260°C, volatile 

tributyl phosphine and tributyl phosphine oxide can be fragmented in the MS source to 

produce C4 hydrocarbons. This hypothesis is supported by the detection of additional 

species at m/e=62 amu, which might correspond to dimethyl phosphine. Hydrocarbons 

(C5-C7) detected above 390°C can either result from the fragmentation of volatile 

hexadecene and hexadecane in the MS source, or they can be produced by the thermal 

cleavage of those molecules in the TGA chamber. Even though it is not possible to 

identify with certainty the mechanism involved in the thermal decomposition of 

3C4Ci6PBr-MMT, it necessarily proceeds via a different pathway than pure 3C4C]6PBr, 

since the measured degradation temperature is lower than for the pure surfactant. 

3.5E-10 

3.0E-10 

-5.0E-11 
700 

Figure 5.4. Main evolution products observed in mass spectroscopy for 3C4C16PBr-

MMT (argon, 10°C/min). 
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Mass detected 

(m/e) 

50 
51 
53 

55 

56 

57 

62 

65 
67 
69 
70 
71 
77 
81 
83 
84 
91 
95 
97 
98 

Fragment 

(probable) 

-
-
-

C4H7 

C,4H8 

C4H9 

C2H7P 

C5H5 

-
C5H9 

CsH10 

-
-
-

QHn 
C6H12 

C7H7 

-
C7H13 

C7HI4 

Parent molecule 

(probable) 

-
-
-

Hydrocarbon 

or tributylphosphine 

or tributyl phosphine oxide 

Tributylphosphine 

or tributyl phosphine oxide 

Hydrocarbon 

or tributylphosphine 

or tributyl phosphine oxide 

Tributylphosphine 

or tributyl phosphine oxide 

Hydrocarbon 

-
Hydrocarbon 

Hydrocarbon 

-
-
-

Hydrocarbon 

Hydrocarbon 

Hydrocarbon 

-
Hydrocarbon 

Hydrocarbon 

Temperature range 

390°C - 550°C 

390°C - 550°C 

390°C - 550°C 

390°C - 550°C 

260°C - 550°C 

390°C - 550°C 

390°C - 550°C 

390°C - 550°C 

390°C - 550°C 

390°C - 550°C 

390°C - 550°C 

390°C - 550°C 

390°C - 550°C 

390°C - 550°C 

390°C - 550°C 

390°C - 550°C 

390°C - 550°C 

390°C - 550°C 

390°C - 550°C 

390°C - 550°C 

Table 5.7. MS analysis of specific products released upon thermal decomposition of 

3C4Ci6PBr-MMT (argon, 10°C/min). 

el C1ftPvBr-MMT: 

Alkyl pyridinium salts have been reported to decompose via Hoffman elimination, 

similarly as quaternary alkyl ammonium salts (L. Moens et al., 2003). The MS data 

obtained for the thermal decomposition of C^PyBr are displayed in Table 5.8. Pyridine 
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(m/e=79 (C5H5N
+), 52 (C4H4

+) arau) was clearly detected from 180°C to 410°C. Alkenes 

(m/e=55, 69, 83, 97 amu) and alkanes (m/e=57 amu) were detected between 260°C and 

410°C. Those results are consistent with the following elimination process: 

C5H5N
+-(CH2)i5-CH3 + B- -> C5H5N + CH2=CH-(CH2)i3-CH3 + BH (Eq. 5.7) 

According to equation 3, the thermal decomposition of C^PyBr would lead to the 

formation of pyridine (M=79g/mol; boiling point: 115°C) and hexadecene. The high 

boiling point of hexadecene certainly prevents its immediate vaporization: therefore, 

hydrocarbons (C4-C7) are not detected before 260°C. Again, the origin of those 

hydrocarbons cannot be formally assessed: they can either result from the fragmentation 

of volatile hexadecene in the MS source, or they can result from its thermal cleavage in 

the TGA chamber. 

Mass detected 
(m/e) 

52 
55 
57 
64 
69 
75 
79 
83 
97 

Fragment 
(probable) 

C4H4 

C4H7 

C4H9 

-

C5H9 

-

C5H5N 

CeHn 
CvH13 

Parent molecule 
(probable) 

Pyridine 
Hydrocarbon 
Hydrocarbon 

-

Hydrocarbon 
-

Pyridine 
Hydrocarbon 
Hydrocarbon 

Temperature range 

180°C - 410°C 
260°C-410°C 
260°C-410°C 
180°C - 410°C 
260°C-410°C 

180°C - 410°C 
180°C - 410°C 
260°C-410°C 
260°C-410°C 

Table 5.8. MS analysis of specific products released upon thermal decomposition of 

Ci6PyBr (argon, 10°C/min). 

The MS data obtained for C^PyBr-MMT are presented in Table 5.9. A partial spectrum 

of the substances evolved for C^PyBr-MMT is given in Figure 5.5. Evolution products 

specifically associated to the pyridinium ring (m/e=79, 52 amu) were detected from 

220°C to 500°C. From 310°C to 510°C, the major part of the organic substances evolved 
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concerned alkenes and alkanes (C4-C7). Those results indicate that the decomposition of 

the hexadecyl pyridinium cation, when intercalated within the silicate layers, occurs via 

a Hoffman elimination reaction, in the same manner as for the pure C^PyBr surfactant. 

Mass detected 
(m/e) 

52 
53 
55 

56 
57 
63 
65 

67 
69 
70 
79 
81 
83 
84 
91 
95 
97 
98 

Fragment 
(probable) 

C4H4 

-
C4H7 

C4H8 

C4H9 

-
C5H5 

-
C5H9 

C5H10 

C5H5N 
-

CeHn 

C6H12 

C7H7 

-

C7H13 

C7H14 

Parent molecule 
(probable) 
Pyridine 

-
Hydrocarbon 

Hydrocarbon 
Hydrocarbon 

-
Hydrocarbon 

-
Hydrocarbon 
Hydrocarbon 

Pyridine 
-

Hydrocarbon 

Hydrocarbon 
Hydrocarbon 

-
Hydrocarbon 
Hydrocarbon 

Temperature range 

220°C - 500°C 
360°C - 500°C 
310°C-510°C 

310°C-510°C 
310°C-510°C 

360°C - 500°C 
360°C - 500°C 

360°C - 500°C 
310°C-510°C 
310°C-510°C 
220°C - 500°C 
360°C - 500°C 
310°C-510°C 

310°C-510°C 
360°C - 500°C 
360°C - 500°C 

310°C-510°C 
310°C-510°C 

Table 5.9. MS analysis of specific products released upon thermal decomposition of 

Ci6PyBr-MMT (argon, 10°C/min). 
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Figure 5.5. Main evolution products observed in mass spectroscopy for Ci6PyBr-MMT 

(argon, 10°C/min). 

d) 2CiSImBr-MMT: 

In comparison with ammonium and pyridinium salts, the thermal decomposition of alkyl 

imidazolium salts is difficult to predict, due to the presence of two nitrogen atoms. 

B.K.M. Chan et al. (1977) have systematically studied the thermolysis of 1,3-

disubstituted imidazolium iodides. Quantitative analysis of the decomposition products 

has shown the presence of alkyl imidazoles and alkyl halides, indicating that the 

degradation mainly proceeds via a nucleophilic substitution reaction. The rate of 

cleavage for the N-C bonds was found to be dependant on the nature of the substituents. 

However, the thermolysis experiments were performed isothermally in the range of 

220°C - 260°C: thus, no indication is provided about the onset of detection of the by­

products. 

The MS data obtained for the thermal decomposition of 2CigImBr are presented in Table 

5.10. Alkenes and alkanes (C4-C7) were detected between 300°C and 450°C. No 
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imidazolium or alkyl halide derivative could be formally identified in the range of 

masses investigated. Therefore, those results are not sufficient to corroborate the 

nucleophilic substitution mechanism proposed by B.K.M. Chan et al. (1977) and to 

ascertain the decomposition pathway. 

Mass detected 
(m/e) 

55 
57 
69 
83 
95 
97 

Fragment 
(probable) 

C4H7 

C4H9 

C5H9 

C6H11 

-

CvH13 

Parent molecule 
(probable) 

Hydrocarbon 
Hydrocarbon 

Hydrocarbon 
Hydrocarbon 

-

Hydrocarbon 

Temperature range 

300°C - 450°C 
300°C - 450°C 

300°C - 450°C 

300°C - 450°C 

300°C - 450°C 
300°C - 450°C 

Table 5.10. MS analysis of specific products released upon thermal decomposition of 

2C]8ImBr (argon, 10°C/min). 

The MS data obtained for 2Ci8ImBr-MMT are presented in Table 5.11. A partial 

spectrum of the substances evolved for 2CisImBr-MMT is given in Figure 5.6. The 

major part of the organic substances released concerned alkenes and alkanes (C4-C7), 

which were detected between 340°C and 520°C. Again, no imidazolium derivative could 

be identified. 
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Mass detected 

(m/e) 

51 

53 

55 

56 

57 

63 

65 

67 

69 

70 

77 

79 

81 

83 

84 

91 

95 

97 

98 

Fragment 

(probable) 

-

-

C4H7 

C4H8 

C4H9 

-

C5H5 

-

C5H9 

CsH10 

-

-

-

CeHn 

CgHn 

C7H7 

-

C7H13 

C7H14 

Parent molecule 

(probable) 

-

-

Hydrocarbon 

Hydrocarbon 

Hydrocarbon 

-

Hydrocarbon 

-

Hydrocarbon 

Hydrocarbon 

-

-

-

Hydrocarbon 

Hydrocarbon 

Hydrocarbon 

-

Hydrocarbon 

Hydrocarbon 

Temperature range 

340°C - 520°C 

340°C - 520°C 

340°C - 520°C 

340°C - 520°C 

340°C - 520°C 

340°C - 520°C 

340°C - 520°C 

340°C - 520°C 

340°C - 520°C 

340°C - 520°C 

340°C - 520°C 

340°C - 520°C 

340°C - 520°C 

340°C - 520°C 

340°C - 520°C 

340°C - 520°C 

340°C - 520°C 

340°C - 520°C 

340°C - 520°C 

Table 5.11. MS analysis of specific products released upon thermal decomposition of 

2Ci8ImBr-MMT (argon, 10°C/min). 
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Figure 5.6. Main evolution products observed in mass spectroscopy for 2Ci8lmBr-MMT 

(argon, 10°C/min). 

e l Additional remarks: 

In certain cases, the detection of the decomposition by-products by MS was found to 

occur later than the decomposition events observed by TGA. This might be due to the 

particular configuration of the TG-MS equipment. As a matter of fact, the volatile 

compounds generated in the TGA chamber are transported to the MS via a long heated 

capillary (length: ~ lm) before being ionized. This can delay the detection of the 

evolved gases and explain the discrepancies observed in certain cases between the 

decomposition temperature ranges determined by TGA and by MS. 

For all organoclays, the number of species detected by TGA-MS during the degradation 

of the intercalating agent was higher than for the corresponding surfactants. In addition 

to the specific groups issued from the degradation of the cationic head and to short 

hydrocarbons (C4-C7) issued from the alkyl chains, various products were observed. 

Species of m/e equal to 91 and 65 amu, which were detected in all experiments, may 
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correspond to fragments of the tropylium cation (C-jH^, m/e= 91 amu): the tropylium 

cation can be fragmented to form a neutral acetylene molecule (C2H2), thus generating a 

peak at m/e=65 amu. Species of m/e equal to 67, 81 and 95 amu could correspond to 

linear or cyclic hydrocarbons with multiple unsaturations. The variety of evolution 

products detected during the thermal decomposition of the organoclays is in agreement 

with the increased number of decomposition events observed on the TGA thermograms, 

and is certainly associated with the confinement of the intercalating agent within the 

silicate layers: high molecular weight compounds issued from primary decomposition 

mechanisms might be trapped between the clay platelets and undergo secondary 

reactions, such as chain scission, oxidation, dehydrogenation or cyclization (W. Xie et 

al., 2001). 

5.5.2. PET/organoclay nanocomposites 

As previously mentioned, the PET nanocomposites were prepared at 280°C. Based on 

the Td5% temperatures measured by TGA, thermal decomposition of the intercalating 

agent under the processing conditions used might occur with original Cloisite 20A (Tds% 

= 291°C) and purified Cloisite 20A (Td5% = 295°C), for which the Td5% temperatures are 

close to 280°C. In addition, despite the fact that C16PyBr-MMT and 3C4C,6PBr-MMT 

exhibit Tds% temperatures respectively equal to 325°C and 364°C, it was shown by 

TGA-MS that the thermal degradation of the intercalating agent begins well earlier, with 

volatile decomposition compounds respectively detected around 250°C and 260°C. From 

the TGA and TGA-MS results, the only organoclay which is not concerned by the 

thermal decomposition of the intercalating agent at 280°C is 2Ci8lmBr-MMT. 

5.5.2.1. Visual appearance 

Table 5.12 shows the visual appearance of the PET/organoclay nanocomposites 

produced. After quenching at 25°C from the molten state, PET and its nanocomposites, 
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at the exception of the PET/Cloisite Na+, are transparent, indicating an amorphous state. 

The PET/Cloisite Na+ is opaque, indicating a semi-crystalline morphology possibly 

resulting from a higher crystallization rate. Compared to the pure PET matrix, the 

nanocomposites prepared from Cloisite 20A (original and purified), 3C4Ci6PBr-MMT 

and 2Ci8lmBr-MMT present a yellowish/brownish color. No major difference is 

observed between the formulations based on original Cloisite 20A and purified Cloisite 

20A, indicating that the release of chloromethane from original Cloisite 20A does not 

affect the color of the nanocomposite. Similarly, the release of tributylphosphine and/or 

tributylphosphine oxide from 3C4Ci6PBr-MMT does not seem to alter significantly the 

final color, although the corresponding nanocomposite is slightly darker. On the 

contrary, the PET/Ci6PyBr-MMT is dark brown, indicating that the release of pyridine 

from Ci6PyBr-MMT above 250°C has a significant impact on the visual appearance of 

the nanocomposite. 

Formulation Color Aspect 

PET 

PET/Cloisite Na+ 

PET/Cloisite 20A, original 

PET/Cloisite 20A, purified 

PET/3C4C16PBr-MMT 

PET/C16PyBr-MMT 

PET/2C18ImBr-MMT 

illlill 
Transparent 

Opaque 

Transparent 

Transparent 

Transparent 

Transparent 

Transparent 

Table 5.12. Visual appearance of the PET/organoclay molded nanocomposites. 
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5.5.2.2. Clay dispersion 

XRD diffractograms obtained for the various PET/organoclay formulations are reported 

in Figure 5.7-a). Corresponding OM and TEM photographs are given in Figures 5.8 to 

5.14. 

10000 
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2000 

33.7A 

2C,.lmBr-MMT 

3C4C16PBr-MMT 

C)ePyBr-MMT 

Cloisite 20A (purified) 

Cloisite 20A (original) 

9.7A 

+._. Cloisite Na 
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Initial spectrum of PET/Cloisite 20A (original) 
(with exponential baseline correction) 

33.7A 

10 12 
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b) 

Figure 5.7. XRD: a) spectra of the various PET/organoclay composites; b) 

deconvolution of the PET/Cloisite 20A (original) spectrum. 
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Recently, C.I.W. Calcagno et al. (2007) have reported the preparation of exfoliated 

PET/Cloisite Na+ nanocomposites processed by twin-screw extrusion. Their conclusions 

about the nanostructure were essentially based on the absence of any diffraction peak in 

XRD, and on high magnification TEM micrographs revealing a low density of clay 

particles that the authors attributed to a full exfoliated structure. However, Cloisite Na+ 

naturally presents a very weak diffraction peak associated with a strong collapse of the 

clay platelets (R. Wache, 2004). The intensity of this peak is still attenuated when the 

clay is incorporated in a polymer matrix. Then, in our opinion, the absence of diffraction 

peak in XRD is not sufficient to conclude to an exfoliated structure. Furthermore, in the 

case of polymer/clay microcomposites, TEM samples often exhibit a low density of clay 

particles due to the fact that clay is dispersed in the form of aggregates distributed at the 

micrometric scale. In the present work, the XRD diffractogram of PET/Cloisite Na+ 

composite was found to show a weak peak located around 9.1 A. As expected, 

observations by optical microscopy show the presence of numerous micro-aggregates, 

indicating a conventional microcomposite structure. This structure is supported by the 

additional observation of non intercalated sub-micro and micro-particles by TEM 

(Figure 5.8). 

The XRD spectra of PET/Cloisite 20A (original and purified) nanocomposites both 

present a diffraction peak located at 34.1 A, followed by another weak peak at 16.5A 

which might be attributed to the doo2 reflexion. In the case of purified Cloisite 20A, the 

main peak is narrow and intense, indicating a high degree of coherence possibly 

resulting from uniform intercalation. The corresponding OM and TEM photographs are 

shown in Figure 5.9. At the micrometric scale, the density of micro-aggregates is small. 

At the nanometric scale, TEM micrographs confirm that the nanocomposite is 

essentially composed of evenly distributed tactoids made of 4 - 15 layers. The average 

basal spacing, evaluated from a semi-quantitative TEM image analysis on ~ 20 clay 

tactoids, is 28 +/- 2A. This value is slightly lower than the basal spacing obtained from 

XRD, probably due to the low number of particles considered. In the case of original 
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Cloisite 20A, the main diffraction peak is broader and presents an additional shoulder at 

26.4A, which might correspond to organoclay stacks non intercalated by the polymer. 

To confirm this hypothesis, a deconvolution of the XRD spectrum was performed using 

Galactic GRAMS/AI™ software (Thermo Electron Corp.). The original XRD signal was 

treated using an exponential baseline substraction. Peak fitting was performed using a 

Pearson VII function. The results, shown in Figure 5.7-b), confirm that the position of 

the shoulder observed on the original XRD diagram is in the order of 25.3A, which is 

close to the basal spacing of the organoclay. TEM photographs at low magnification 

show that the PET/Cloisite 20A (original) nanocomposite is composed of tactoids made 

of 4 - 15 layers (average basal spacing: 25 +/- 1A), coexisting with several sub-micro 

aggregates (Figure 5.10). The comparison of the clay dispersion for PET/Cloisite 20A 

(purified) and PET/Cloisite 20A (original) samples tends to show that the purification 

procedure enhances the delamination of the organoclay and prevents the formation of 

sub-micro aggregates. However, it cannot be ascertained that the differences observed in 

clay dispersion are linked to the thermal decomposition of the intercalating agent, and 

more particularly, to the release of chloromethane in the case of original Cloisite 20A. 

Other factors should be considered: for example, the purification procedure, which is a 

solution process, could contribute to the redistribution of the intercalating agent in the 

cationic sites available on the clay, promoting a more uniform expansion of the 

organoclay galleries and subsequently, a more uniform intercalation by the polymeric 

matrix. This hypothesis is supported by the XRD diffractograms of the corresponding 

organoclays: although the purification procedure does not significantly affect the 

interlayer spacing, the full width of the peak at half maximum (FWMH) is significantly 

reduced for purified Cloisite 20A, confirming the redistribution of the intercalating agent 

(Figure 5.11). 

The XRD diffractogram of the PET/Ci6PyBr-MMT formulation presents a weak and 

broad diffraction peak located at 33.4A, possibly indicating an intercalated or a partially 

exfoliated structure. However, detailed observations of the PET/C^PyBr-MMT 
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composite reveal that the clay particles are unevenly delaminated in the matrix: a high 

density of micro-aggregates, easily observable by OM, coexists with a moderate density 

of nanometric tactoids made of 4 - 10 layers (Figure 5.12). Semi-quantitative TEM 

image analysis shows that the tactoids are unevenly intercalated: the basal spacings 

measured vary between 12A and 28A (average basal spacing: 21 +/- 7A), as illustrated 

in Figure 5.12. This wide distribution of basal spacings is in agreement with the breadth 

of the (001) peak observed by XRD. According to us, the major reason for the poor 

dispersion of C^PyBr-MMT at the micrometric scale is probably the low initial 

interlayer spacing of this organoclay (17.5A): the mono-alkylated intercalating agent 

does not sufficiently expand the intergallery to significantly reduce the interactions 

between the individual clay platelets, rendering the delamination of the organoclay 

aggregates via mechanical shearing difficult (K. Stoeffler et al., article submitted to 

Polymer Engineering and Science). In addition, the decomposition of the hexadecyl 

pyridinium cation during compounding might also impede the dispersion process by 

altering the interlayer spacing of the organoclay. As a consequence of the Hoffman 

elimination reaction, which involves the release of the cationic pyridinium rings, the 

long hexadecyl chains are no longer tethered to the clay surface. During compounding, 

the free alkyl chains might therefore diffuse in the intergallery and eventually be 

extracted from the interlayer spacing, as proposed by R.K. Shah and D.R. Paul (2006), 

leading to a collapse of the clay platelets as observed by TEM. 

The XRD diffractogram of the PET/3C4Ci6PBr-MMT formulation presents an intense 

peak located at 30.0A, followed by a weak peak at 14.0A probably associated to the d002 

reflexion. The corresponding OM and TEM photographs are shown in Figure 5.13. At 

the micrometric scale, the photographs show the presence of a few residual micro-

aggregates. At the nanometric scale, the structure is essentially composed of well 

distributed tactoids made of 3 - 10 platelets, and of single delaminated clay layers. The 

average basal spacing in the tactoids, as evaluated from TEM photographs, is 24 +/- 3A, 

meaning that in spite of a good distribution and delamination of the organoclay tactoids, 



165 

the galleries have hardly been intercalated by the polymeric matrix. However, the 

acceptable dispersion state obtained seems to indicate that the release of tributyl 

phosphine and/or tributyl phosphine oxide from the intercalating agent does not impede 

the dispersion process. This could be explained by the low concentration of the 

decomposition products in the range of temperatures considered, or by the high steric 

hindrance of the tributyl phosphine and tributyl phosphine oxide molecules, which might 

prevent them from migrating out of the interlayer spacing. 

Finally, the XRD diffractogram of the PET/2Ci8lmBr-MMT formulation presents an 

intense peak located at 33.7A, followed by a weak peak at 16.6A probably associated to 

the doo2 reflexion. At the micrometric scale, the density of micro-aggregates is low. At 

the nanometric scale, the TEM photographs show that the nanocomposite is mainly 

composed of evenly distributed tactoids made of 4 - 15 layers (Figure 5.14). The 

average basal spacing, as evaluated from TEM photographs, is 28 +/- 1A. It should be 

noted that the dispersion states obtained for the PET/2Ci8lmBr-MMT and for the 

PET/Cloisite 20A (purified) nanocomposites are very similar, which was expected since 

both organoclays exhibit comparable basal distances. 

In conclusions, the best clay dispersions at the micrometric and nanometric scales were 

obtained using organoclays having a high basal spacing combined with a high thermal 

stability (purified Cloisite 20A and 2CisImBr-MMT). At the micrometric scale, the 

dispersion should mainly result from the reduction of the aggregates size obtained 

through classical break-up and erosion (peeling) mechanisms. Therefore, strong 

attractive forces between individual layers might be responsible for the poor micro-

dispersion obtained using clays having a low basal spacing (Cloisite Na+, QePyBr-

MMT). At the nanometric scale, the dispersion should be essentially governed by 

peeling effects (again controlled by attractive forces between individual layers) and by 

polymer intercalation. Intercalation is associated with the ability of the polymer chains 

to diffuse in the interlayer spacing, and therefore depends on the basal spacing of the 
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clay (eventually affected the thermal decomposition of the intercalating agent), on the 

specific interactions between the various components (polymer/intercalating agent, 

polymer/clay) and on the conformation of the intercalating agent in the interlayer 

spacing. It is not fully understood why 3C4Ci6PBr-MMT leads to a low extent of 

polymer intercalation in spite of a good distribution and delamination of the organoclay 

particles. However, this phenomenon seems to indicate that, for this specific organoclay, 

peeling mechanism occurs in the absence of significant intercalation. 
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Figure 5.8. Observation of the PET/Cloisite Na+ composite: a) optical microscopy; b) 

TEM. 
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Figure 5.9. Micrographs of PET/Cloisite 20A (purified) nanocomposites: a) optical 

microscopy; b) TEM: intermediate magnification; c) TEM: details of the intercalated 

tactoids. 
' Circled objects correspond to dust on the inner lens of the optical microscope; they should not be 

taken into account for the evaluation of micro-dispersion. 
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Figure 5.10. Micrographs of PET/Cloisite 20A (original) nanocomposites: a) optical 

microscopy; b) TEM: intermediate magnification; c) TEM: details of the intercalated 

tactoids; d) TEM: details of a sub-micro aggregate. 
1 Circled objects correspond to dust on the inner lens of the optical microscope; they should not be 

taken into account for the evaluation of micro-dispersion. 



170 

CO 

I . • • . I . . . . I 

Cloisite 20A, purified 
d001=25.9A 
FWHM = 0.975° 

Cloisite 20A, original 
d001=25.7A 
FWHM = 1.815° 

I i i i i I i i i i I i i i i I i i i i I i i • • I • i • • I • i i • I i t i i i i i i 

0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 

20 (degrees) 

10 11 12 13 

Figure 5.11. Influence of the purification procedure on the XRD spectrum of Cloisite 

20A. 
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Figure 5.12. Micrographs of the PET/Ci6PyBr-MMT composite: a) optical microscopy; 

b) TEM: overview of an intercalated region; c) TEM: details of unevenly intercalated 

tactoids 
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Figure 5.13. Micrographs of PET/3C4Ci6PBr-MMT nanocomposites: a) optical 

microscopy; b) TEM: intermediate magnification; c) TEM: details of the intercalated 

tactoids. 

Circled objects correspond to dust on the inner lens of the optical microscope; they should not be 

taken into account for the evaluation of micro-dispersion. 
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Figure 5.14. Micrographs of PET/2Ci8ImBr-MMT nanocomposites: a) optical 

microscopy; b) TEM: intermediate magnification; c) TEM: details of the intercalated 

tactoids. 
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5.5.2.3. Thermal stability 

The thermal stability of pure PET and the PET/organoclay composites was evaluated 

under air atmosphere. The results are given in Table 5.13. Contrary to nanocomposites 

based on polyethylene or polypropylene, for which an increase in thermal stability has 

been reported in oxidative atmosphere even at low clay concentrations (M. Alexandre et 

P. Dubois, 2000; M. Bhartolmai et B. Schartel, 2004; J. Morawiec et al., 2005; M. 

Modesti et al., 2006; K. Stoeffler et al., article submitted to Polymer Engineering and 

Science), the PET/organoclay composites prepared hereby do not present any significant 

variations in Tdio% and Tdso% compared to the PET matrix. The improved thermal 

stability of polymer nanocomposites in oxidative atmosphere is generally attributed to: 

(i) the creation of a tortuous path, resulting from the clay dispersion and slowing the 

diffusion of the oxidizing substances in the material (J. Morawiec et al., 2005), and (ii) 

the formation a carbonaceous-silicate char insulating the material and slowing the 

release of the decomposition products (M. Alexandre et P. Dubois, 2000; M. Modesti et 

al., 2006). The increase in thermal stability depends not only on the clay content but also 

on the quality of the clay dispersion, exfoliated structures leading to better enhancements 

than intercalated structures or conventional microcomposites (M. Bhartolmai et B. 

Schartel, 2004; K. Stoeffler et al., article submitted to Polymer Engineering and 

Science). Then, the poor improvements in thermal stability of the PET/organoclay 

nanocomposites prepared probably arise from the low inorganic content used, 

conjugated to the obtention of intercalated structures rather than exfoliated structures. It 

should also be noted that the nanocomposites based on Cloisite 20A (original and 

purified) show a decrease in Tds% of ~4°C compared to pure PET. This could be an 

indication of the degradation of the tetra-alkyl ammonium intercalating agent during 

processing. 
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Clay type 

-

Cloisite Na+ 

Cloisite 20A, original 

Cloisite 20A, purified 

3C4C16PBr-MMT 

C,6PyBr-MMT 

2C18ImBr-MMT 

Tdio% 

(°C) 

387 

388 

383 

383 

388 

387 

387 

Td5o% 

(°C) 

420 

421 

420 

420 

424 

420 

421 

Inorganic content1' 

(%wt.) 

-

1.7 

1.5 

1.6 

1.5 

1.6 

1.5 

a Uncertainty: 1.2°C. 
b Uncertainty: 0.2%wt. 

Table 5.13. Thermal stability of the PET/organoclay composites (air atmosphere, 

10°C/min). 

5.5.2.4. Crystallization 

The influence of the intercalating agent on the crystallization properties of the 

PET/organoclay samples was investigated by DSC. The crystalline and melting 

temperatures (Tc and Tm), as well as the initial crystal content of the molded samples and 

the crystal content after annealing and dynamic crystallization, were estimated. All 

results are summarized in Table 5.14. Dynamic crystallization curves are given in Figure 

5.15. The analysis of the first heating curves confirms that all molded specimen have 

low crystal contents (9% - 12%), at the exception of the Cloisite Na+ based formulation 

which presents a crystal content of 23%. Those results are consistent with the visual 

appearance of the samples, which were all transparent at the exception of the 

PET/Cloisite Na+ microcomposite. All samples have comparable melting temperatures 

(249°C-250°C), indicating that the addition of clay does not affect the melting process. 

Compared to pure PET, the dynamic crystallization temperature increases by ~5°C and 
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~3°C by the addition of Cloisite Na+ and original Cloisite 20A, remains identical in the 

case of purified Cloisite 20A and Ci6PyBr-MMT, and is retarded by ~3°C for 

3C4Ci6PBr-MMT and 2Ci8ImBr-MMT. Despite those differences in dynamic 

crystallization rates, the crystal contents calculated after dynamic crystallization are 

comparable for all formulations, ranging from 31% to 33%. 

T(°C) 

Figure 5.15. Cooling thermograms of the PET/organoclay composites (20°C/min). 
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Isothermal crystallization tests were performed at 225°C for the pure PET and its 

composites based on Cloisite Na+, purified Cloisite 20A, 2Ci8ImBr-MMT and 

3C4Ci6PBr-MMT. The variation of crystallinity with time is shown in Figure 5.16. Table 

5.15 summarizes the isothermal crystallization times necessary to complete 5%, 50% 

and 95% of the crystallization process (t0.05, t0.5 and to.95), together with the melting 

temperature and crystal content measured at the end of isothermal crystallization. The 

results confirm that the PET/Cloisite Na+ microcomposite exhibits the highest 

crystallization rate. The intercalated formulation based on purified Cloisite 20A presents 

a very similar crystallization behavior as pure PET. Finally, the crystallization is 

significantly retarded for the intercalated formulations based on 2Ci8ImBr-MMT and 

3C4Ci6PBr-MMT. Although the crystallization rates of the various formulations are very 

different, the crystal content at the end of the isothermal crystallization process remains 

comprised between 30% and 32%, again suggesting that in this range of filler 

concentration, the addition of clay does not significantly affect the overall crystal 

content. 

PET 

PET/Cloisite Na+ 

PET/Cloisite 20A (purified) 

PET/2C18ImBr-MMT 

PET/3C4C16PBr-MMT 

to.05 

(min) 

6.2 

5.0 

6.8 

9.0 

10.2 

to.5 

(min) 

12.3 

8.9 

12.9 

17.1 

19.8 

to.95 

(min) 

32.9 

26.4 

32.6 

33.7 

38.5 

rp 3 

(°C) 

252 

252 

251 

251 

250 

xb 

(%wt.) 

32 

32 

29 

29 

30 

a Uncertainty : 1.2°C. 
b Crystal content after isothermal crystallization at 225°C. Uncertainty: 1.5%. 

Table 5.15. Analysis of the isothermal crystallization of the PET nanocomposites at 

225°C. 
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Figure 5.16. Isothermal crystallization of the PET nanocomposites at 225°C. 

In order to gain a better understanding of the effect of clay on crystallization kinetics, 

the nucleation and growth of the spherulites was directly observed under polarized light. 

The photographs obtained for PET, PET/Cloisite Na+, PET/Cloisite 20A (purified) and 

PET/3C4Ci6PBr-MMT are respectively presented in Figures 5.17 to 5.20. Compared to 

pure PET, the crystalline nuclei appear faster in the PET/Cloisite Na+ microcomposite: 

the first birefringent entities are observed after ~1 of min isothermal crystallization. In 

addition, the spherulites formed after 10 min are smaller than for pure PET. In the 

PET/Cloisite 20A (purified) intercalated nanocomposite, the apparition of the crystalline 

nuclei occurs after ~2-3 min of isothermal crystallization, similarly as for pure PET 

sample. However, the spherulitic structure formed after 10 min is finer. Finally, in the 

PET/3C4Ci6PBr-MMT intercalated nanocomposite, the first crystalline nuclei are 

observed after ~4 min. The growth of the spherulites proceeds slowly, which is 

consistent with the evolution of the relative crystal content shown in Figure 5.16. In this 

case, the spherulites formed after 10 min are larger than in pure PET. 
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Figure 5.17. Isothermal crystallization of PET at 225°C. 
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Figure 5.18. Isothermal crystallization of PET/Cloisite Na+ at 225°C. 
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Figure 5.19. Isothermal crystallization of PET/Cloisite 20A (purified) at 225°C. 
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c) d) 

Figure 5.20. Isothermal crystallization of PET/3C4Ci6PBr-MMT at 225°C. 

In polymer/montmorillonite nanocomposites, a strong nucleating effect of the clay is 

generally expected, due to the dispersion of the clay at the nanometric scale, providing a 

large interfacial area susceptible to promote heterogeneous crystallization. C.I.W. 

Calcagno et al. (2007) recently reported an increase in non isothermal crystallization rate 

for PET/Cloisite Na+ composites, and attributed it to the exfoliation state of the clay 

layers. In this study, a nucleating effect was also observed for PET/Cloisite Na+, but this 

formulation was clearly demonstrated to be a conventional microcomposite. Therefore, 

clay dispersion at the nanometric level cannot be the only factor influencing the 

crystallization in polymer/montmorillonite composites. The results obtained hereby 
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suggest that the clay/polymer interface properties also affect crystalline structure 

formation. In the case of Cloisite Na+, due to the absence of organomodifier, the raw 

clay surface is directly in contact with the polymer bulk, which might render it more 

efficient in initiating heterogeneous nucleation. In the case of organoclays, the 

intercalating agent nature might influence the crystallization kinetics by affecting the 

clay dispersion level and the organoclay/polymer interface properties. This is illustrated 

by the different behaviors of PET intercalated nanocomposites based on purified Cloisite 

20A, 2CigImBr-MMT and SQC^PBr-MMT, which present comparable clay dispersion 

levels but different crystallization rates. In addition, the thermal decomposition of the 

intercalating agent might also play a role on the crystallization process, although it is 

difficult to quantify it. 

5.6. Conclusions 

In this work, organoclays modified with tetra-alkyl phosphonium, alkyl pyridinium and 

dialkyl imidazolium surfactants were prepared and compared to a commercial 

organoclay, Cloisite 20A. From TGA experiments, all organoclays presented a thermal 

stability higher than 290°C in inert atmosphere, based on the Tds% temperature. 

However, detailed analysis of the gases evolved upon thermal decomposition showed 

that in certain cases, volatile degradation compounds could be detected well before the 

onset of thermal decomposition estimated by TGA. For example, original Cloisite 20A 

was found to release chloromethane in the range of 200°C-280°C; alkyl pyridinium 

modified clays were found to release volatile pyridine above 250°C; tetra-alkyl 

phosphonium modified clays were found to release volatile tributyl phosphine and/or 

tributyl phosphine oxide above 250°C. Such informations can be of considerable interest 

regarding the selection of an organoclay as a function of the processing temperature, or 

for targeted applications such as food packaging, where the migration of chemical 

compounds released upon thermal decomposition is a crucial issue. 
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The various organoclays were incorporated in a PET matrix. The color of the 

nanocomposites was significantly affected by the thermal decomposition of the 

intercalating agents. In addition, in the case of the alkyl pyridinium modified clay, the 

degradation of the intercalating agent during processing might alter the clay dispersion 

through expulsion of the long alkyl chains from the interlayer spacing, resulting in a 

collapse of the clay platelets. Finally, the crystallization was analyzed by DSC and 

POM: it was shown that the kinetics of nucleation and growth is not only affected by the 

dispersion state of the clay, but also depends on the clay/polymer interface properties, 

and therefore on the nature of the intercalating agent. 
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CHAPITRE 6 

ARTICLE 2 

EFFECT OF INTERCALATING AGENTS ON CLAY DISPERSION AND THERMAL 

PROPERTIES IN POLYETHYLENE / MONTMORILLONITE NANOCOMPOSITES 

Karen Stoeffler*, Pierre G. Lafleur* ,̂ Johanne Denault**. 

Ecole Polytechnique de Montreal. 

C.P. 6079, Succursale Centre-ville, Montreal (Quebec), H3C 3A7, Canada. 

Institut des Materiaux Industriels. 

75, boul. de Mortagne, Boucherville (Quebec), J4B 6Y4, Canada 

6.1. Abstract 

Alkyl pyridinium, 1-vinyl alkyl imidazolium, 1,3-dialkyl imidazolium and tetraalkyl 

phosphonium bromides were successfully used as intercalants for the preparation of 

highly thermally stable organophilic montmorillonites. Nanocomposites of linear low 

density polyethylene (LLDPE) and linear low density polyethylene grafted with maleic 

anhydride (LLDPE/LLDPE-g-MAH) were prepared from those organoclays. The micro-

and nano- dispersions were analyzed through X-ray diffraction (XRD), scanning 

electron microscopy (SEM) and transmission electron microscopy (TEM): intercalation 

and/or partial exfoliation were found to occur only for formulations based on 

organoclays having an initial basal distance higher than 20A, suggesting the existence of 

a critical interfoliar distance for the delamination of silicate layers in a non interacting 

polymer matrix. The properties of the nanocomposites were analyzed through 

differential scanning calorimetry (DSC), thermogravimetric analysis (TGA), and 

oscillatory rheometry. The dynamic crystallization of LLDPE was not significantly 

affected by the presence of clay. TGA in oxidative atmosphere proved to be very 

sensitive to the dispersion state of the organoclay: the thermal stability was drastically 

Corresponding author. Paper submitted to Polymer Engineering and Science. 
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enhanced for intercalated and partially exfoliated formulations. However, the inherent 

thermal stability of the organoclay did not appear to influence significantly the overall 

thermal stability of the composite in the range of temperatures investigated (160°C-

230°C). Linear viscoelastic measurements revealed a moderate increase in zero shear 

viscosity and storage modulus for compatibilized formulations. 

6.2. Introduction 

Layered silicate based polymer nanocomposites have attracted considerable interest 

since nanometric scale dispersion was obtained in polyamide/clay composites (T. 

Kurauchi et al., 1991). Compared to conventional polymer composites, such structure, 

so-called exfoliated, can lead to remarkable properties, resulting in material valorization 

at moderate cost (S. Sinha Ray et M. Okamoto, 2003). Most frequently, 

montmorillonite, a natural clay with an aspect ratio higher than 100, is used as 

reinforcement for polymer nanocomposites preparation. However, due to its high 

polarity, montmorillonite dispersion in polymeric matrixes remains problematic. 

Conventional microcomposites and intercalated structures rather than exfoliated 

structures are often observed, especially in non polar polymers (S. Sinha Ray et M. 

Okamoto, 2003). For this reason, the preparation of polymer nanocomposites generally 

implies an organophilic modification of the clay in order to reduce the interactions 

between the clay platelets. This modification can easily be achieved by exchanging 

sodium interlayer cations with organic cationic intercalating agents. 

The choice of the intercalating agent is first controlled by the nature of the polymer 

matrix. For polyolefin matrixes, alkyl onium salts are generally selected. Because of 

their commercial availability, alkyl ammonium modified montmorillonites are the most 

commonly employed clays for polymer nanocomposites preparation. However, the 

degradation of alkyl ammonium intercalants is initiated at temperatures lower than 

200°C (W. Xie et al., 2001), which corresponds to the processing temperature range of 
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several industrial thermoplastics. Even though alkyl ammonium intercalating agents 

have been successfully used as surface treatments for the preparation of polymer/clay 

nanocomposites processed between 180°C-200°C, their decomposition during the 

compounding operations is thought to alter the full potential of polymer 

nanocomposites: R.K. Shah et D.R. Paul (2006) recently showed that organoclay 

degradation during compounding could limit the extent of intercalation and/or 

exfoliation in polyethylene/clay nanocomposites, hence impacting the mechanical 

properties of the corresponding composites. Despite this consideration, little effort has 

been made to enhance the thermal stability of the modified clays. Certain authors have 

shown that the thermal stability of commercial quaternary alkyl ammonium modified 

clays could be increased by applying improved purification procedures to remove 

halogen impurities (R.D. Davis et al., 2004). Other authors have considered the use of 

alkyl phosphonium (M.H. Kim et al., 2004), alkyl stibonium (D. Wang et C.A. Wilkie, 

2003) or alkyl imidazolium (Z.M. Wang et al., 2003; F.A. Bottino et al., 2003; N.H. Kim 

et al., 2006) modified clays for the preparation of nanocomposites based on higher 

processing temperatures resins, such as polyamides, polystyrene or polyethylene 

terephtalate. However, the authors rarely compare the performance of the organoclays 

synthesized with commercial ammonium modified montmorillonites presenting similar 

structural characteristics. In addition, no study has been made to compare directly the 

efficiency of the various emerging intercalating agents. In this work, we therefore 

propose an investigation of the properties of hexadecyl pyridinium, 1-vinyl hexadecyl 

imidazolium, 1-vinyl octadecyl imidazolium, dihexadecyl imidazolium, dioctadecyl 

imidazolium and tributyl hexadecyl phosphonium modified montmorillonites and of 

their linear low density polyethylene nanocomposites. The objective consists in 

investigating the effect of the intercalating agent characteristics on the clay dispersion in 

a non polar matrix and on the thermal properties of the resulting nanocomposites. 
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6.3. Onium salts 

The chemical structures of the various onium salts used as intercalants are illustrated in 

Table 6.1. Hexadecyl pyridinium bromide and tributyl hexadecyl phosphonium bromide 

were purchased from Sigma Aldrich and were used without further purification. 

1-vinyl hexadecyl imidazolium bromide (VC^Im Br) and 1-vinyl octadecyl imidazolium 

bromide (VCisIm Br) were synthesized in our laboratory according to the process 

described by F.A. Bottino et al. (2003) and K. Stoeffler et al. (2005), and were 

characterized through !H NMR spectroscopy and mass spectroscopy. 'H NMR spectra 

were recorded at room temperature on a Bruker AV500 500MHz spectrometer, using 

deuterated dimethyl sulfoxide (DMSO) as a solvent. The chemical shifts and integrated 

intensities, given elsewhere (K. Stoeffler et al., 2005), were coherent with the theoretical 

chemical structures. MS spectra were obtained on a Waters Micromass ZQ electrospray 

ionization (ESI) mass spectrometer (positive ion mode) using ethanol as a solvent. Since 

the electrospray ionization is a soft process, the fragments concerned essentially high 

molecular weight compounds. Then, in this particular case, ESI-MS could be considered 

as semi-quantitative. The relative intensities of the major fragments were used to 

estimate the purity of the synthesis products: in their corresponding synthesis 

compounds, VCi6Im
+ (m/z = 319.5 amu) and VCi8Im

+ (m/z = 347.6 amu) were detected 

in molar fractions respectively equal to 74±2 % and 87±2 % (the uncertainty is 

established on the basis of 3 measurements). 

Dihexadecyl imidazolium bromide (2Ci6lm Br) and dioctadecyl imidazolium bromide 

(2CigIm Br) were synthesized based on a process described by Z.M. Wang et al. (2003) 

initially designed for the synthesis of dihexadecyl imidazolium iodide. Imidazole, 

bromo-hexadecane, bromo-octadecane, tetrahydrofuran and hexane were purchased 

from Sigma Aldrich. All products were used without further purification. Imidazole 

(0.015 moles), bromo-alcane (0.045 moles) and tetrahydrofuran (150mL) were 
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introduced in a round bottom flask. The mixture was heated to reflux and was allowed to 

react for 48h. After removal of the solvent, a white precipitate was formed. This solid 

was filtered off, washed with hexane to remove unreacted compounds, and dried in a 

vacuum oven at room temperature for 24h. *H NMR spectra in DMSO led to the 

detection of the following chemical shifts (8): 

'H NMR, 2Ci6Im Br synthesis product, (DMSO), 5 (ppm): 9.10 (m, 1H, N-CH-

N), 7.75 (m, 1H, Ar), 7.63 (d, 1H, Ar), 4.18 (t, 2H, N-CH2), 1.81 (pent, 2H, N-

CH2-CH2), 1.25 (m, 30H, CH2(13)), 0.86 (t, 3H, CH3). 
!H NMR, 2C,8Im Br synthesis products (DMSO), 5 (ppm): 9.10 (m, 1H, N-CH-

N), 7.75 (m, 1H, Ar), 7.62 (d, 1H, Ar), 4.18 (t, 2H, N-CH2), 1.81 (pent, 2H, N -

CH2-CH2), 1.25 (m, 33H, CH2(15)), 0.86 (t, 3H, CH3). 

Quantitative analysis of the 'H NMR spectra indicates that both synthesis products are 

mixtures of monoalkylated (major component) and dialkylated species (minor 

component). In their corresponding synthesis compounds, 2Ci6lmBr and 2Ci8ImBr were 

detected in molar fractions equal to 14% and 10%. The synthesis products were also 

analyzed by ESI-MS. The semi-quantitative analysis of the MS spectra indicates that the 

molar fraction of 2Ci6lm+ (m/z = 517.9 amu) and 2CigIm+ (m/z = 574.1 amu) in their 

respective synthesis compounds are equal to 12±1 % (again, the uncertainty is 

established on the basis of 3 measurements). This value is in good agreement with the 
!H NMR results. 
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Cation Anion Abbreviation 

F3? Ci6PyBr 

Br" VCi6ImBr 

Br" VC18ImBr 

Br" 3C4C)6PBr 

Br" 2C]6ImBr 

Br" 2Ci8ImBr 

cr 

Table 6.1. Chemical structures of the surfactants used: a) hexadecyl pyridinium bromide; 

b) 1-vinyl hexadecyl imidazolium bromide; c) 1-vinyl octadecyl imidazolium bromide; 

d) tributyl hexadecyl phosphonium bromide; e) dihexadecyl imidazolium bromide; f) 

dioctadecyl imidazolium bromide; g) dimethyl dioctadecyl ammonium chloride (Cloisite 

20A). 

a) 

\ 
(CH2)15-CH3 

b) HoC-

N^ 
( C H 2 ) l 5 " C H 3 

c) H?C-

(CH2)i7-CH3 

d) H3C 

H 3 C (CH2)15-CH3 

CH, 

e) H3C-(H2C)15 

(C-H2)i5-CH3 

f) 
H3C-(H2C)17 

(CH2)17-CH3 

g) 
H3C 

y^ (CH 2 ) 1 7 -CH 3 

H3C (CH2)17-CH3 
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6.4. Organophilic montmorillonites 

6.4.1. Organophilic modification 

Sodium montmorillonite (Cloisite Na+) was purchased from Southern Clay Products. 

According to the material data sheets, the cationic exchange capacity (CEC) of this clay 

is equal to 92.6meq/100g and the basal distance reported is 9.6A. 

In a typical cationic exchange procedure, a suspension of Cloisite Na+ (5 g) in 350 mL 

water/ethanol (1:1) was heated to 70°C under vigorous stirring for 3h. The onium salt 

was dissolved in 150 mL water/ethanol (1:1) and added to the suspension. In all cases, 

the amount of onium salt was adjusted to obtain a degree of modification equivalent to 

100% of the cationic exchange capacity of Cloisite Na+. The mixture was maintained at 

70°C under stirring for 3h. The modified montmorillonite was then paper-filtered and 

washed with 1L water/ethanol (1:1) at 70°C, so that no residual halogen could be 

detected by the addition of AgNC>3 (0.2N). The filtered cake was dried in a vacuum oven 

at 45°C for 12h, before being grinded with mortar and pestle. The powder obtained was 

vacuum dried at 45°C for 12h, and stored in a vacuum desiccator. In addition, prior to 

each experiment (clay characterization or nanocomposites preparation), the clay was 

dried overnight at 45°C to ensure the removal of absorbed moisture. 

A dimethyl dihydrogenated tallow modified montmorillonite (Cloisite 20A) was 

purchased from Southern Clay Products to be used as a reference for the study. 

According to the material data sheets, the cationic exchange capacity of this clay is equal 

to 95meq/100g and the basal distance is 24.2A. For the preparation of certain 

nanocomposites, Cloisite 20A was purified by successive washings with a water/ethanol 

(1:1) mixture at 70°C until no chloride anions could be detected by the addition of 

AgN03 (0.2N). The filtered cake was dried in a vacuum oven at 45°C for 12h and 

grinded with mortar and pestle. The powder obtained was vacuum dried at 45°C for 12h, 

and stored in a vacuum desiccator. 
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6.4.2. Physical and thermal characterization 

The basal distance of the modified clays was determined with a Bruker D8 Discover 

high resolution X-ray diffractometer operating at 40kV and 40mA with CuKa radiation. 

The spectra were obtained between 0.8° and 10°, using a step increment of 0.015° and an 

acquisition time of 1.5s/point (Figure 6.1). The thermal stability was investigated by 

thermogravimetric analysis on a Mettler Toledo TGA/SDTA851e apparatus. The loss of 

weight was recorded between 25°C and 900°C at 10°C/minute under argon (high purity) 

atmosphere. 

The physical and thermal properties of the organophilic montmorillonites are given in 

Table 6.2. Montmorillonites modified with mono-alkyl onium intercalants (QePyBr-

MMT, VCi6ImBr-MMT, VC]8ImBr-MMT) were found to have a basal distance 

comprised between 17A and 19A. The presence of three butyl pendant groups in 

addition to the hexadecyl chain in 3Ci4Ci6PBr-MMT increases the basal distance to 

22A. Finally, montmorillonites modified with dialkyl onium intercalants (Cloisite 20A, 

2Ci6lmBr-MMT, 2Ci8lmBr-MMT) show a mean basal distance comprised between 24A 

and 26A. In the case of 2C]6ImBr-MMT and 2Ci8ImBr-MMT, it should be noted that 

despite the predominance of mono-alkyl imidazolium cations in the synthesis compound 

used for the cationic exchange procedure, both organoclays present a basal spacing value 

consistent with the presence of dialkyl onium intercalating agents. This was not the case 

for Z.M. Wang et al. (2003), who obtained a basal distance of 16A for their dihexadecyl 

imidazolium modified Cloisite Na+, more consistent with a mono-alkyl imidazolium 

intercalated clay. 

All the organoclays prepared exhibit a higher thermal stability than Cloisite 20A. The 

order of thermal stability in inert atmosphere, based on the temperature at 5%wt. 

degradation (Tds%), is the following: original Cloisite 20A < purified Cloisite 20A 

(+4°C) < VCi8ImBr-MMT (+19°C) < 2Ci6ImBr-MMT (+25°C), VCi6ImBr-MMT 
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(+26°C) < Ci6PyBr-MMT (+34°C) < 2Ci8ImBr-MMT (+58°C) < 3C4Ci6PBr-MMT 

(+73°C). The variation in thermal stability observed between 2Ci6lmBr-MMT and 

2Ci8lmBr-MMT might be associated with the relative amounts of dialkyl onium to 

mono-alkyl onium cations actually incorporated in the clay, or with the length of the 

alkyl chains on the intercalating agent. However, from W.H. Awad et al. (2004) data, the 

length of the alkyl chain in 1,3- dialkyl imidazolium modified clays does not have a 

significant influence on the thermal decomposition temperature in the range of 16 to 20 

carbons. 
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6.5. Nanocomposites 

6.5.1. Processing 

A linear low density polyethylene (LLDPE, Sclair FP120-A) with a melt index of 1.0 

g/lOmin was provided by Nova Chemicals to be used as the matrix. A linear low density 

polyethylene grafted maleic anhydride (LLDPE-g-MAH, Orevac 18302N) with a melt 

index of 1.4g/10min and a maleic anhydride content of 0.2-2.0%wt. was supplied by 

Arkema to be used as a compatibilizer. The concentration of organoclay was set to 

2%wt., which corresponds to inorganic contents ranging from 1.33%wt. for dialkylated 

intercalating agents to 1.56%wt. for mono-alkylated intercalating agents. Those amounts 

are slightly higher than the theoretical concentration of 1.1 %wt. calculated by L.A. 

Utracki (2006), below which the single platelets are able to rotate freely, rendering a full 

exfoliation feasible. Blends of LLDPE/organoclay (98/2 %wt.) and LLDPE/LLDPE-g-

MAH/organoclay (92/6/2 %wt.) were prepared in a Thermo-Haake MiniLab micro-

compounder equipped with counter-rotating screws and a recirculation loop. All 

components were fed simultaneously in the extruder. The recirculation time in the 

extruder was set to 5 minutes. In a first time, the process was carried out at 160°C under 

nitrogen atmosphere, in order to avoid any degradation of the intercalating agents. Then, 

the sample was purged and extruded through a circular die. Reference samples of pure 

LLDPE and LLDPE/LLDPE-g-MAH (93.9/6.1 %wt.) were produced according to the 

same procedure. For XRD and rheology characterization, the samples were granulated 

and compression molded at 160°C. 
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6.5.2. Clay dispersion 

Clay dispersion was analyzed carefully using XRD and electron microscopy (SEM and 

TEM). The basal distance of LLDPE/organoclay and LLDPE/LLDPE-g-

MAH/organoclay composites was determined by XRD, as shown in Figure 6.1. 

Compared to the pure organoclays, no significant shift of the dooi reflexion peak was 

observed for LLDPE/Ci6PyBr-MMT, LLDPE/VCi6ImBr-MMT, LLDPE/VCi8ImBr-

MMT and LLDPE/3C4C16PBr-MMT composites. This result indicates that these blends 

are conventional microcomposites. On the contrary, LLDPE/Cloisite 20A (original and 

purified), LLDPE/2Ci6ImBr-MMT and LLDPE/2Ci8ImBr-MMT nanocomposites were 

found to be intercalated, with dooi values respectively equal to 33.0A, 32.5A, 31.8A and 

34.0A. Formulations based on 2Ci6lmBr-MMT and 2Ci8lmBr-MMT present a second 

reflexion peak at higher 20 (19.9A), probably resulting from the presence of a certain 

amount of mono-alkyl imidazolium intercalating agents in the clay. XRD spectra of 

LLDPE/LLDPE-g-MAH/C16PyBr-MMT, LLDPE/LLDPE-g-MAH/VCi6ImBr-MMT 

and LLDPE/LLDPE-g-MAH/VCiglmBr-MMT composites did not present any change 

compared to the uncompatibilized formulations, again indicating a microcomposite 

structure. However, a significant attenuation of the d0oi peak intensity was observed in 

LLDPE/LLDPE-g-MAH/Cloisite 20A (original and purified), LLDPE/LLDPE-g-

MAH/3C4C16PBr-MMT, LLDPE/LLDPE-g-MAH/2C,6ImBr-MMT and 

LLDPE/LLDPE-g-MAH/2Ci8lmBr-MMT nanocomposites, possibly indicating a partial 

exfoliation of the clay. 
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Figure 6.1. X-ray diffractogramms of the various organophilic montmorillonites (lines) 

and of their LLDPE (open circles) and LLDPE/LLDPE-g-MAH (filled triangles) 

nanocomposites based on: a) Cloisite 20A (original); b) Cloisite 20A (purified); c) 

Ci6Py-Br-MMT; d) 3C4Ci6PBr-MMT ; e) VC,6ImBr-MMT; f) VC,8ImBr-MMT; g) 

2Ci6ImBr-MMT; h) 2C18ImBr-MMT. 
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Figure 6.1 (continued). X-ray diffractogramms of the various organophilic 

montmorillonites (lines) and of their LLDPE (open circles) and LLDPE/LLDPE-g-MAH 

(filled triangles) nanocomposites based on: a) Cloisite 20A (original); b) Cloisite 20A 

(purified); c) C16Py-Br-MMT; d) 3C4Ci6PBr-MMT ; e) VC,6ImBr-MMT; f) VC,8ImBr-

MMT; g) 2Ci6ImBr-MMT; h) 2C]8ImBr-MMT. 

FEG-SEM was employed to obtain a detailed estimation of the micro-dispersion, which 

is rarely studied in the field of nanocomposites although the presence of micro-

aggregates is well known. FEG-SEM characterization was performed on polished and 

chemically etched samples cross-sections using a Hitachi S4700 microscope operating at 
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2kV (prior to observation, the samples were coated with a vapour platinum deposit). 

Fine polishing instead of conventional cryo-microtomy was chosen since it allows the 

observation of larger areas. However, during polishing, some clay particles can be 

extracted if their adhesion with the matrix is low, creating porosities. Chemical etching, 

which facilitates the observation of the clay particles in the matrix, was done using a 

solution of 0.7%vol. potassium permanganate in a 2:1 mixture of sulphuric and 

orthophosphoric acids following the method described by D.C. Bassett and R.H. Olley 

(1984). The etching time was set to 25min. During the subsequent washing procedures, 

all chemicals were kept in dry ice to avoid local temperature increases resulting from 

exothermic reactions. 

Figure 6.2 presents micrographs obtained at low magnification for the uncompatibilized 

series. Ci6PyBr-MMT and VCi6lmBr-MMT based composites show large micro-

aggregates ranging from 2 to 30um (although not shown here, the LLDPE/VCisImBr-

MMT formulation was found to present a very similar dispersion as the 

LLDPE/VCi6lmBr-MMT composite). In those formulations, several clay particles are 

detached from the matrix, indicating a poor level of adhesion. On the contrary, Cloisite 

20A (purified), 3C4Ci6PBr-MMT, 2Ci6ImBr-MMT and 2Ci8ImBr-MMT based 

composites exhibit a higher density of smaller micro-aggregates ranging from 1 to 5 urn. 

Figure 6.3 allows a comparison between the uncompatibilized and the compatibilized 

series for Cloisite 20A (purified), 3C4Ci6PBr-MMT, 2C16ImBr-MMT and 2C18ImBr-

MMT based composites. The incorporation of LLDPE-g-MAH in these formulations 

leads to an effective reduction in the number and size of the micro-aggregates. The best 

results are obtained for LLDPE/LLDPE-g-MAH/2Ci6ImBr-MMT, which shows mainly 

sub-micro particles ranging from 200 to 500 nm, as shown in Figure 6.4. 
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Figure 6.2. FEG-SEM micrographs at low 

on: a) Cloisite 20A (purified); b) Ci6PyBr 

MMT; e) 2Ci6ImBr-MMT; f) 2Ci8ImBr-Mft 

magnification of LLDPE composites based 

MMT; c) VCi6ImBr-MMT; d) 3C4C16PBr-
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Figure 6.3. FEG-SEM micrographs at medium magnification of LLDPE (1) and 

LLDPE/LLDPE-g-MAH (2) composites based on: a) Cloisite 20A (purified); b) 

3C4C]6PBr-MMT; c) 2Ci6ImBr-MMT; d) 2C,8ImBr-MMT. 
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Figure 6.3 (continued). FEG-SEM micrographs at medium magnification of LLDPE (1) 

and LLDPE/LLDPE-g-MAH (2) composites based on: a) Cloisite 20A (purified); b) 

3C4Ci6PBr-MMT; c) 2Ci6ImBr-MMT; d) 2Ci8ImBr-MMT. 

Figure 6.4. FEG-SEM micrograph of sub-micron particles in LLDPE/LLDPE-g-

MAH/2Ci6ImBr-MMT nanocomposite. 

In order to analyze the dispersion at the nanometric scale, TEM characterization on 

nanocomposites was done on cryo-ultramicrotomed sections using a JEOL JEM 21 OOF 

operating at 200kV. The samples were coated with a carbon deposit prior to observation. 
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The predominant structure in LLDPE/Cloisite 20A (purified) consists of regularly 

aligned intercalated tactoids (L^200-500nm; W^lO-lOOnm). The incorporation of 

LLDPE-g-MAH leads to a drastic reduction of the width of the tactoids (L«100-400nm; 

W~10-50nm), and to an increased density of delaminated platelets (Figure 6.5). 

Although not shown here, a similar delamination state was obtained for formulations 

based on Cloisite 20A (original), but the presence of an increased number of sub-micron 

aggregates was noticed. LLDPE/LLDPE-g-MAH/3C4Ci6PBr-MMT micrographs reveal 

the presence of large micro-aggregates coexisting with thin intercalated tactoids (L=sl00-

400nm; W~10-50nm) and partially exfoliated regions (Figure 6.6). Finally, 

LLDPE/LLDPE-g-MAH/2C16ImBr-MMT and LLDPE/LLDPE-g-MAH/2C18ImBr-

MMT samples were found to consist mainly of thin tactoids (L«100-400nm; W~10-

50nm) and partially exfoliated regions. However, a few sub-micro aggregates were also 

observed, indicating an uneven dispersion of the clay (Figure 6.7). 
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Figure 6.5. TEM micrographs of: LLDPE/Cloisite 20A (purified): a-l) overview; a-2) 

details of an intercalated zone; a-3) details of a non intercalated micro-aggregate, and 

LLDPE/LLDPE-g-MAH/Cloisite 20A (purified): b-1) overview; b-2) details of an 

intercalated zone; b-3) details of an exfoliated zone. 
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Figure 6.6. TEM micrographs of LLDPE/LLDPE-g-MAH/3C4C16PBr-MMT: a) overview; b, c) 

details of a partially exfoliated zone at medium and high magnifications. 
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Figure 6.7. TEM micrographs of: a) LLDPE/LLDPE-g-MAH/2C16ImBr-MMT; b) 

LLDPE/LLDPE-g-MAH/2Ci8ImBr-MMT 

In a general manner, XRD measurements are consistent with microscopic observations 

at the micro- and nano- levels. Among the several types of organoclays tested, Cloisite 

20A (original and purified), 3C4C16PBr-MMT, 2C16ImBr-MMT and 2C18lmBr-MMT 

were the most efficient for the preparation of LLDPE and LLDPE/LLDPE-g-MAH 

nanocomposites. Since none of the various intercalating agents used in this study 

contains any specific chemical function on its side groups, all the differences observed 

in clay dispersion may be attributed to: (1) variations in the interfoliar distance of the 
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organoclay, which is directly associated with the number and length of alkyl tails born 

by the intercalating agent, or to (2) the chemical structure of the cationic head. 

In uncompatibilized series, intercalation takes place only for formulations based on the 

organoclays exhibiting an initial basal spacing larger than 25A, independently of the 

nature of the cationic head of the intercalating agent. This observation is consistent with 

several studies which have reported the formation of microcomposites for polyolefin 

composites prepared from mono-alkyl ammonium modified clay (dooi<20A), whereas 

intercalated structures were obtained in the case of di- or tri- alkyl ammonium modified 

clay (d0oi>20A) (N. Hasegawa et A. Usuki, 2004; R.K. Shah et D.R. Paul, 2006; M. 

Zanetti et al., 2006). Those results prove that, in the absence of any specific affinity 

between the silicate layers and the matrix, there exists a critical initial basal distance 

below which the cohesive forces between clay platelets are too strong to allow their 

delamination by a single mechanical work, at least in the range of shear stresses 

investigated. M. Bousmina (2006) calculated the energy of adhesion between clay 

lamellae as a function of the interlayer distance, and compared it to the energy of the 

covalent C-C bond (84kcal/mol). He concluded that clay layers separation in a non 

interacting matrix could be mechanically achieved without break-up of the polymer 

chains for clays having an interlayer spacing greater than 34A. The experimental value 

of 25A obtained from our experimental work is in relative agreement with this theory, 

taking into account that the shear stresses applied during the micro-extrusion process are 

moderate and that the delamination of the clay platelets is not complete. 

In compatibilized series, it was shown that partial exfoliation occurs only for 

formulations based on the organoclays having an initial basal spacing larger than 20A. 

Again, the poor dispersion obtained in the case of C^PyBr-MMT, VCi6lmBr-MMT and 

VC]8ImBr-MMT might be explained by the low interlayer spacing of those organoclays, 

rendering the separation of the individual clay platelets difficult. Nevertheless, the 

literature reports the obtention of partially exfoliated nanocomposites for compatibilized 
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systems based on organoclays having basal distances lower than 20A (Y. Wang et al., 

2004a; J. Morawiec et al., 2005; J. Li et al., 2006). However, in all cases, the 

organoclays used were modified with protonated alkyl ammonium modified clays, for 

which the active hydrogen can react with the -MAH groups of the compatibilizer, thus 

favoring intercalation and exfoliation as demonstrated by L. Szazdi et al. (2005). 

Obviously, this is not the case for Ci6PyBr-MMT, VC16ImBr-MMT and VCi8ImBr-

MMT, which do not contain any active hydrogen. Consequently, in non interacting 

polymer matrixes, clay delamination requires the minimization of the adhesion energy 

between clay platelets, and is therefore favored for organoclays presenting high 

interlamellar spacings. 

6.5.3. Rheological properties 

To confirm the previous results, the clay dispersion was also probed through rheological 

measurements. The rheological properties of the reference blends and nanocomposites 

were investigated through small amplitude oscillatory rheometry using a Bohlin CSM 

rheometer in a nitrogen environment. The geometry consisted of a 25mm parallel plates 

configuration. All tests were carried out at 160°C. Samples were thermally conditioned 

in the rheometer for a period of 5 min before testing. The region of linear viscoelastic 

behavior was determined using stress sweeps experiments performed between 1 and 

2400Pa at 0.01Hz and 30Hz. In this range, no major variation of the linear zone due to 

the presence of the clay was observed. A constant stress of 400Pa was chosen to conduct 

the linear viscoelastic measurements. Time sweeps experiments performed at 1Hz and 

400Pa did not show any significant degradation on a time period of lh (Ar| < 2%). Thus, 

frequency sweeps were performed between 0.01 Hz and 30Hz under a constant stress of 

400Pa (Figure 6.8). 
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Figure 6.8. Rheological behavior of: a) LLDPE/organoclay composites; b) 

LLDPE/LLDPE-g-MAH/organoclay composites. 
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Conventional microcomposites and intercalated nanocomposites of LLDPE/organoclay 

did not show any major difference in rheological functions compared to pure LLDPE. 

The largest positive variation in viscosity at 0.01 Hz was recorded for the 

LLDPE/Cloisite 20A (purified) intercalated nanocomposite, but did not exceed 6% 

(Table 6.3). As a consequence, it can be assessed that neither micro-dispersion nor 

intercalated structures affect the rheological functions in the absence of compatibilizer. 

The viscoelastic behavior of the LLDPE/LLDPE-g-MAH reference blend was found to 

be similar to pure LLDPE. However, significant variations in zero shear viscosity and 

storage modulus were observed for the compatibilized composites compared to the 

reference blend. Conventional microcomposites exhibited positive variations in the 

viscosity at 0.01Hz comprised between 5% and 12%, whereas the viscosity was 

increased by 38% to 66% for partially exfoliated nanocomposites (Table 6.3). Since the 

viscoelastic behavior of LLDPE is not affected by the addition of LLDPE-g-MAH, any 

variation in the rheological parameters of the compatibilized composites should be 

linked to the presence of clay. The pseudo-solid like behavior observed at low frequency 

for partially exfoliated nanocomposites based on Cloisite 20A (purified), 3C4C16P-

MMT, 2Ci6ImBr-MMT and 2Ci8ImBr-MMT is probably arises from interactions 

between clay particles, as demonstrated by G. Galgali et al. (2001) and M.J. Solomon et 

al. (2001). The moderate increase in complex viscosity and storage modulus observed at 

low frequency for conventional microcomposites based on Ci6PyBr-MMT, VCi6lmBr-

MMT and VCiglmBr-MMT is more difficult to explain. Since neither microcomposites 

nor intercalated structures lead to a modification of the viscoelastic behavior in 

uncompatibilized formulations, the variations in rheological functions observed for 

compatibilized microcomposites have to be linked with specific interactions between the 

clay and the compatibilizer. In addition, it is probable that a small quantity of 

delaminated layers is coexisting with the micro-particles, contributing to the variations 

observed in rheological functions. 
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In a general manner, the rheological measurements are in accordance with the 

conclusions obtained for clay dispersion through classical methods, and confirm that 

among the several types of organoclays selected, Cloisite 20A, 3C4Ci6PBr-MMT, 

2C]6ImBr-MMT and 2C]8ImBr-MMT are the most efficient in producing 

nanocomposites structures. 

Formulations 

LLDPE 

LLDPE/Cloisite 20A (purified) 

LLDPE/C16PyBr-MMT 

LLDPE/VC16ImBr-MMT 

LLDPE/VC18ImBr-MMT 

LLDPE/3C4C16PBr-MMT 

LLDPE/2C16ImBr-MMT 

LLDPE/2C,8ImBr-MMT 

LLDPE/LLDPE-g-MAH 

LLDPE/LLDPE-g-MAH/Cloisite 20A (purified) 

LLDPE/LLDPE-g-M AH/C, 6Py Br-MMT 

LLDPE/LLDPE-g-MAH/VC16ImBr-MMT 

LLDPE/LLDPE-g-MAH/VC,8IrnBr-MMT 

LLDPE/LLDPE-g-MAH/3C4C16PBr-MMT 

LLDPE/LLDPE-g-MAH/2C 16ImBr-MMT 

LLDPE/LLDPE-g-MAH/2C18ImBr-MMT 

11(0.01Hz) 

(Pa.s) 

15 200 ±100 

16 100 ±100 

15 500 ±100 

15 200 ±100 

15 000 ±100 

15 200 ±100 

15 300 ±100 

15 300 ±100 

16 300 ±100 

27 000 ± 200 

17 200 ±100 

18 200 ±100 

17 100 ±100 

23 900 ± 200 

22 500 ± 200 

22 700 ± 200 

W(0.0\Hz) Vmatrix^mHz) 

77mafrix(0.01//z) 

(%) 

-

5.9 

2.0 

0.0 

-1.3 

0.0 

0.7 

0.7 

-

65.6 

5.5 

11.7 

4.9 

46.6 

38.0 

39.3 

Table 6.3. Variation of the viscosity at 0.01Hz for LLDPE/organoclay and 

LLDPE/LLDPE-g-MAH/organoclay composites. 
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6.5.4. Dynamic crystallization 

Dynamic crystallization of the nanocomposites was analyzed using a differential 

scanning calorimeter (DSC) Pyris 1 from Perkin Elmer in a nitrogen environment. A 

temperature and enthalpy calibration was performed using indium prior to utilization. A 

known mass (~7mg) of material was introduced in an aluminum pan and was submitted 

to the following temperature program: i) isothermal step (5min / 50°C); ii) heating ramp 

(50°C-150°C; +10°C/min); iii) isothermal step (5min / 150°C); iv) cooling ramp (150°C-

50°C; -10°C/min) ; v) isothermal step (lmin / 50°C); vi) heating ramp (50°C-150°C; 

+10°C/min). The dynamic crystallization temperature (Tc) was recorded during step iv). 

The melting temperature (Tm) was recorded during step vi). The crystal content was 

calculated from the enthalpy of melting AHm (determined in step vi) using a sigmoi'dal 

type baseline) according to the following equation: 

Where AHm (J/g) is the enthalpy of melting determined in step vi), f is the effective 

polyethylene weight fraction in the blend, and AHm° (J/g) is the enthalpy of melting of 

100% crystalline polyethylene (4110 J/mol, i.e. 293.6 J/g) (M. Fontanille et Y. Gnanou, 

2002). The crystallization thermograms of uncompatibilized and compatibilized 

formulations are shown in Figure 6.9. The values of Tc, Tm and % are given in Table 6.4. 
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Figure 6.9. DSC cooling thermograms of: a) LLDPE/organoclay composites; b) 

LLDPE/LLDPE-g-MAH/organoclay composites. 
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Formulation 

LLDPE 

LLDPE-g-MAH 

LLDPE/LLDPE-g-MAH 

Tc 

(°C) 

111.6 

115.3 

114.7 

Tm 

(°C) 

123.1 

124.5 

124.5 

X 

(%) 

26.5 

19.5 

23.5 

LLDPE/Cloisite Na+a 

LLDPE/Cloisite 20A (purified) 

LLDPE/C16PyBr-MMT 

LLDPE/VC16ImBr-MMT 

LLDPE/VC18ImBr-MMT 

LLDPE/3C4Ci6PBr-MMT 

LLDPE/2Ci6ImBr-MMT 

LLDPE/2Ci8ImBr-MMT 

109.5 

109.4 

109.7 

110.3 

110.0 

108.2 

107.9 

108.3 

122.0 

122.3 

122.3 

123.0 

122.3 

121.0 

121.5 

122.2 

25.3 

25.3 

24.6 

24.3 

23.0 

23.7 

24.1 

24.7 

LLDPE/LLDPE-g-MAH/Cloisite Na+a 

LLDPE/LLDPE-g-MAH/Cloisite 20A (purified) 

LLDPE/LLDPE-g-MAH/Ci6PyBr-MMT 

LLDPE/LLDPE-g-M AH/VC, 6ImBr-MMT 

LLDPE/LLDPE-g-MAH/VCI8ImBr-MMT 

LLDPE/LLDPE-g-M AH/3C4C, 6PBr-MMT 

LLDPE/LLDPE-g-MAH/2Ci6ImBr-MMT 

LLDPE/LLDPE-g-MAH/2C18ImBr-MMT 

114.5 

112.9 

114.1 

114.2 

114.3 

113.1 

112.9 

113.1 

123.8 

123.6 

124.1 

124.1 

123.8 

123.4 

124.1 

123.8 

23.1 

23.7 

23.0 

22.7 

24.7 

25.0 

23.3 

23.6 

a For Cloisite Na+ based samples, the concentration of clay was set to 1.5%wt. to minimize the 

difference in inorganic content compared to the other formulations. In the case of the LLDPE/LLDPE-g-

MAH/Cloisite Na+ sample, the compatibilizerxlay ratio was maintained equal to 3. 

Table 6.4. Crystallization and melting properties of LLDPE/organoclay and 

LLDPE/LLDPE-g-MAH/organoclay composites. 

The crystallization temperatures measured for pure LLDPE and LLDPE-g-MAH are 

respectively 112°C and 115°C. For the LLDPE/LLDPE-g-MAH reference blend, Tc is 
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115°C, indicating that the addition of LLDPE-g-MAH increases the crystallization rate 

of the pure LLDPE. Meanwhile, the overall crystal content decreases from 27% to 23%. 

Both uncompatibilized and compatibilized composites presented similar crystal contents 

of 23-25%. For uncompatibilized composites, a spherulitic morphology (<t>~3-8um) was 

clearly identified by SEM, as shown in Figure 6.3. On the contrary, the crystalline 

structure was much finer in the case of the compatibilized composites. The 

morphologies observed seem independent from the dispersion state of the clay, 

confirming the role of the compatibilizer on nucleation. 

In the field of polymer/clay nanocomposites, an increase of the crystallization 

temperature is generally expected to occur due to the promotion of a heterogeneous 

nucleation by the nanoparticles. Indeed, a nucleating effect of the clay has been observed 

in HDPE (T.G. Gopakumar et al., 2002; K.H. Wang et al., 2002) and isotactic PP 

systems (W. Xu et al., 2002; A. Pozsgay et al., 2002; R. Nowacki et al., 2004). In this 

study, the incorporation of clay in the LLDPE matrix was found to induce a decrease of 

the dynamic crystallization temperature of 2°C for the microcomposites formulations 

and of 3-4°C for the intercalated formulations. In the compatibilized series, the 

crystallization temperature remained unchanged for the microcomposites, but was 

decreased by approximately 2°C for the partially exfoliated nanocomposites. Recently, 

F. Perrin-Sarazin et al. (2005) also reported a decrease of the crystallization temperature 

in the case of PP/PP-g-MAH/clay intercalated nanocomposites. They noted that specific 

interactions between the maleic anhydride groups of the coupling agent and the clay 

particles could reduce the mobility of crystallisable chain segments, thus limiting the 

nucleating effect of the clay. This could provide an explanation for the decrease in 

crystallization temperature observed in the case of the partially exfoliated 

LLDPE/LLDPE-g-MAH/organoclay nanocomposites. However, as of now, we do not 

have any satisfactory explanation for the decrease in crystallization temperature 

observed in the case of the uncompatibilized nanocomposites. 
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6.5.5. Thermal properties 

The thermal stability of the reference blends and nanocomposites was investigated by 

thermogravimetric analysis. The loss of weight was recorded between 25°C and 700°C at 

20°C/minute under argon (high purity) and air (breathable quality) atmospheres. The 

results, given in terms of the temperatures at 10%wt. and 50%wt. degradation (Td]0%, 

Td5o%), are summarized in Table 6.5. In argon atmosphere, no significant variations in 

Tdio% and Tdso% were observed between the various formulations. However, tests 

performed in oxidative atmosphere displayed large differences, as shown in Figure 6.10. 

In the uncompatibilized series, the intercalated LLDPE/Cloisite 20A (original), 

LLDPE/Cloisite 20A (purified), LLDPE/2C16ImBr-MMT and LLDPE/2Ci8ImBr-MMT 

nanocomposites respectively showed an increase in Td]0% of +4°C, +24°C, +13°C and 

+3°C compared to pure LLDPE. All other uncompatibilized formulations (i.e. 

conventional microcomposites) resulted in a negative variation of Tdio%. We believe that 

the differences observed respectively between the Cloisite 20A (original) and Cloisite 

20A (purified) based formulations, and between the 2Ci6lmBr-MMT and 2Ci8lmBr-

MMT based formulations, are associated with different intercalation levels at the 

nanometric level (size of the tactoids and average number of platelets per tactoid). The 

incorporation of LLDPE-g-MAH in the LLDPE matrix led to a slight decrease of the 

thermal stability. However, in the compatibilized series, all composites resulted in a 

positive variation of Tdio%. The best enhancements were observed for the partially 

exfoliated nanocomposites based on Cloisite 20A (original), Cloisite 20A (purified), 

3C4Ci6P-MMT, 2Ci6ImBr-MMT and 2Ci8ImBr-MMT, which exhibited an increase in 

Td,o% of respectively +32°C, +37°C, +25°C, +32°C and +29°C compared to the 

LLDPE/LLDPE-g-MAH reference blend. Thus, in a general manner, the degradation 

was significantly retarded for intercalated and partially exfoliated formulations, whereas 

no major difference was detected for the formulations presenting a microcomposite 

structure. 
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Figure 6.10. TGA curves of: a) LLDPE/organoclay composites; b) LLDPE/LLDPE-g-

MAH/organoclay composites (air atmosphere, 20°C/min). 
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These results are in agreement with other studies which also report an enhancement of 

the thermal stability of polyolefin/montmorillonite nanocomposites under oxidative 

atmosphere (J. Morawiec et al., 2005; M. Modesti et al., 2006). In addition, M. Modesti 

et al. (2006) recently tried to investigate the role of clay dispersion on the thermal 

stability of PP/clay and PP/PP-g-MAH/clay systems by varying the extrusion processing 

conditions for a given type of organoclay. However, the resulting nanocomposites did 

not present sufficient structural variations to conclude clearly. Our experimental results 

demonstrate that the level of clay dispersion (extent of intercalation and/or exfoliation) 

plays a dominant role on the thermal stability of the nanocomposites: only intercalated 

and partially exfoliated structures led to an enhancement in the thermal properties. The 

improved thermal stability of polyolefin nanocomposites in thermo-oxidative 

atmosphere is generally attributed to: (1) the creation of a tortuous path resulting from 

the clay dispersion slowing the diffusion of the oxidizing substances in the material (J. 

Morawiec et al., 2005), and (2) the formation a carbonaceous-silicate char insulating the 

material and slowing the release of the volatile products generated by the decomposition 

(M. Alexandre, P. Dubois, 2000; S. Sinha Ray et M. Okamoto, 2003). Our results are in 

accordance with both theories. Considering the second mechanism, all composites, 

including conventional microcomposites, were found to form a carbonaceous char. Since 

the degradation process was inhibited only for intercalated and partially exfoliated 

materials, we believe that the efficiency of the protective char strongly depends on the 

clay dispersion: cumulative deposition of individual silicate layers or thin tactoi'ds on the 

surface of the material should produce a much more uniform and effective char than 

uneven deposition of micro-particles. 

Moreover, from the experimental results obtained, the inherent thermal stability of the 

organoclay does not appear to contribute significantly to the overall thermal stability of 

the composite. At this point, we should recall that all composites were produced at 

160°C under inert atmosphere, so as to prevent the thermal degradation of the 

intercalating agents. However, polyolefins are industrially processed under more severe 
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conditions. In order to investigate the influence of an eventual degradation of the organic 

modifier, additional nanocomposites based on Cloisite 20A (original and purified), 

3C4Ci6PBr-MMT, 2Ci6ImBr-MMT and 2C18ImBr-MMT were prepared at 230°C in air 

atmosphere. The clay dispersion was evaluated by XRD. The diffractograms remained 

characteristic of partially exfoliated structures for all formulations. The position of the 

attenuated reflexion peak is given in Table 6.6, together with the Tdi0% and Td50% values 

determined by TGA. Compared to the formulations processed at 160°C in inert 

atmosphere, no drastic decrease of the overall thermal stability was noticed. This result 

confirms that, in the range of temperatures investigated (160°C-230°C), the overall 

thermal behavior of the compatibilized nanocomposites in oxidative atmosphere is 

mainly controlled by the dispersion state of the organoclay. The possible thermal 

degradation of the intercalating agent during compounding does not appear to affect the 

delamination process sufficiently to alter the final thermal stability of the 

nanocomposite. 

Air atmosphere, 

20°C/min 

Formulation 

LLDPE/LLDPE-g-MAH 

LLDPE/LLDPE-g-MAH/Cloisite 20A (original) 

LLDPE/LLDPE-g-MAH/Cloisite 20A (purified) 

LLDPE/LLDPE-g-MAH/3C4CI6PBr-MMT 

LLDPE/LLDPE-g-MAH/2C16ImBr-MMT 

LLDPE/LLDPE-g-M AH/2C, 8ImBr-MMT 

dooi 

(A) 
-

33.6 

32.7 

22.0 

32.3 

37.0 

Type 

-

PE 

PE 

PE 

PE 

PE 

Tdio% 

(°C) 

375 

401 

408 

393 

400 

399 

Tdso% 

(°C) 

427 

469 

474 

459 

467 

467 

Table 6.6. Thermal properties of LLDPE/LLDPE-g-MAH/organoclay composites 

prepared at 230°C under air atmosphere (M= conventional microcomposite; 1= 

intercalated structure; PE= partially exfoliated structure). 
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6.6. Conclusions 

Alkyl pyridinium, 1-vinyl alkyl imidazolium, dialkyl imidazolium and alkyl 

phosphonium bromides were used as intercalating agents for the preparation of 

organoclays. Organophilic montmorillonites prepared from those surfactants proved to 

have a higher thermal stability than Cloisite 20A. The basal distance of the organoclays 

synthesized ranged from 17-18A in the case of mono-substituted intercalating agents to 

24-26A for di-substituted modifiers. 

LLDPE and LLDPE/LLDPE-g-MAH nanocomposites were prepared by micro-

extrusion. Clay dispersion analysis, carried out through conventional microscopic 

observations and rheological measurements, revealed that in non interacting systems, 

there exists a critical basal distance for the organoclay below which the delamination of 

the single silicate layers cannot be achieved by a single mechanical work. 

Experimentally, we determined that this critical basal distance is approximately 25A, 

which is in good agreement with the theoretical value recently reported by M. Bousmina 

(2006). 

DSC measurements showed that the LLDPE-g-MAH coupling agent acts as a nucleating 

agent for the crystallization of LLDPE. However, no nucleating activity of the clay was 

observed, even for partially exfoliated formulations. TGA measurements in oxidative 

atmosphere proved to be very sensitive to the type of organoclay used. The thermal 

stability was found to be essentially controlled by the dispersion state of the clay, 

intercalated and partially exfoliated structures leading to the best enhancements. On the 

contrary, the inherent thermal stability of the organoclay did not appear to influence the 

thermal properties of the nanocomposites, at least in the range of processing conditions 

investigated (160-230°C). However, in matrices requiring higher processing 

temperatures, such as polyethylene terephtalate, polyamides or thermosetting resins, the 

thermal degradation of the intercalating agent could become a critical parameter, 
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rendering the use of highly thermally stable organoclays mandatory. In this latter case, 

dialkyl imidazolium modified montmorillonites, in particular, might provide an 

interesting alternative to commercial dialkyl ammonium modified clays, since they 

exhibit a similar basal distance and a much higher thermal stability. 
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CHAPITRE 7 

ARTICLE 3 

THE EFFECT OF CLAY DISPERSION ON THE PROPERTIES OF 

LLDPE/LLDPE-G-MAH/MONTMORILLONITENANOCOMPOSITES 

Karen Stoeffler*, Pierre G. Lafleur* ,̂ Johanne Denault**. 

Ecole Poly technique de Montreal. 

C.P. 6079, Succursale Centre-ville, Montreal (Quebec), H3C 3A7, Canada. 

Institut des Materiaux Industriels. 

75, boul. de Mortagne, Boucherville (Quebec), J4B 6Y4, Canada 

7.1. Abstract 

In this work, three coupling agents presenting different grafting contents and molecular 

weights were used to prepare linear low density polyethylene (LLDPE)/linear low 

density polyethylene grafted with maleic anhydride (LLDPE-g-MAH)/montmorillonite 

nanocomposites with various morphologies. The clay dispersion was analyzed at the 

micrometric level by scanning electron microscopy (SEM) and at the nanometric level 

by X-ray diffraction (XRD) and transmission electron microscopy (TEM). It was found 

that coupling agents having intermediate molecular weights led to the highest exfoliation 

extents, while the coupling agent presenting the highest molecular weight led to a poor 

delamination of the clay platelets. The properties of the nanocomposites produced and of 

their LLDPE/LLDPE-g-MAH reference blends were analyzed. It was shown that the 

best improvements in mechanical and barrier properties are not necessary achieved for 

the nanocomposites exhibiting the highest exfoliation extents. The length of the tactoids 

also plays a crucial role on the macroscopic properties. In addition, a high level of 

delamination could result in a loss of reinforcement effect, due to the inherent flexibility 

of the individual clay platelets. Finally, the strength of the clay/polymer interface, which 

Corresponding author. Paper submitted to Polymer Engineering and Science. 
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was evaluated through surface tension measurements, seems to play a significant role on 

of the nanocomposites properties. 

7.2. Introduction 

Layered silicate based polymer nanocomposites have attracted considerable interest 

since nanometric scale dispersion was obtained in polyamide/clay composites (T. 

Kurauchi et al., 1991). Compared to conventional polymer composites, such structures 

can lead to remarkable properties, resulting in material valorization at moderate cost (S. 

Sinha Ray et M. Okamoto, 2003). Montmorillonite, a natural clay with an aspect ratio 

higher than 100, is frequently used as reinforcement for polymer nanocomposites 

preparation. However, due to its high polarity, montmorillonite dispersion in polymeric 

matrices remains problematic even when organophilic intercalating agents are used to 

modify the surface characteristics of the clay: conventional microcomposites and 

intercalated structures rather than exfoliated structures are often observed, especially in 

non polar polymers (S. Sinha Ray et M. Okamoto, 2003). 

In polyolefins, such as polyethylene (PE) and polypropylene (PP), the use of a coupling 

agent has been shown to significantly enhance the intercalation/exfoliation levels. 

Grafted polyolefins are commonly employed as coupling agents (M. Kato et al., 1997; 

K. H. Wang et al., 2001-2002; N. Hasegawa et A. Usuki, 2004; Y. Wang et al., 2004; F. 

Perrin-Sarazin et al., 2005). Among the various types of graftings available, the maleic 

anhydride (-MAH) groups are the most commonly used. The grafting content and 

molecular weight of -MAH grafted polyolefins, as well as the compatibilizer/clay ratio, 

have been shown to influence greatly the dispersion of montmorillonite in polyolefins. 

K.H. Wang et al. (2001, 2002) have shown that, in LLDPE-g-MAH/montmorillonite 

systems, a grafting content as low as 0.1 %wt. is sufficient to achieve an acceptable 

extent of intercalation/exfoliation. N. Hasegawa et A. Usuki (2004) reported that, in PP-

g-MAH/montmorillonite systems, clay exfoliation extents were preferentially obtained 
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using moderate to high molecular weight PP-g-MAH, independently from the grafting 

content (all PP-g-MAH selected for this study had -MAH contents greater than 

0.2%wt). On the other hand, F. Perrin-Sarazin et al. (2005) have demonstrated that, in 

PP/PP-g-MAH/montmorillonite systems, the use of a low molecular weight PP-g-MAH 

led to a good and uniform intercalation with no further possibility of exfoliation, while 

the use of a high molecular weight PP-g-MAH led to a heterogeneous intercalation with 

signs of exfoliation. Finally, Y. Wang et al. (2004a, 2004b) have shown that, in PP-g-

MAH/montmorillonite systems, a compatibilizer/clay ratio higher or equal to 3 should 

be adopted to obtain a good dispersion of the clay. 

Among the various possible morphologies of polymer/montmorillonite nanocomposites, 

it is generally accepted that exfoliation generates the best macroscopic properties, due to 

the delamination of the single sheet-like fillers at the nanometric level, allowing for the 

exploitation of their full potential. Nevertheless, contradictory results have recently been 

reported by M. Bousmina (2006), with intercalated formulations of LLDPE/LLDPE-g-

MAH/montmorillonite leading to better mechanical properties than their exfoliated 

equivalents. However, the study was restricted to a single system processed in a batch 

mixer, and therefore susceptible to be heterogeneous. In addition, the analysis of clay 

dispersion was limited, and additional parameters, such as crystal content or orientation, 

were not considered. 

In this work, three coupling agents presenting different grafting contents and molecular 

weights were used to obtain various levels of intercalation/exfoliation in 

LLDPE/LLDPE-g-MAH/montmorillonite systems. The clay dispersion was analyzed by 

electron microscopy at the micro- and nanometric levels. The influence of delamination 

extent, orientation of the clay particles and crystalline structure on the mechanical and 

barrier properties of the nanocomposites was investigated. 
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7.3. Experimental 

7.3.1. Materials 

The matrix (M) selected for the preparation of the nanocomposites was a linear low 

density polyethylene (Sclair FP120A, Nova Chemicals). This resin is an ethylene-co-

octene a-olefin containing no additive at the exception of a thermal stabilizer, and 

having a melt flow index (MFI) of 1.0 g/lOmin (film extrusion grade). Three linear low 

density polyethylene grafted with maleic anhydride were selected as possible coupling 

agents (Cj, C2, C3). Their main characteristics are summarized in Table 7.1. 

The nanofiller, dimethyl dihydrogenated tallow ammonium modified montmorillonite 

(Cloisite 20A: -65% C]8; -30% C]6; - 5 % C14), was purchased from Southern Clay 

Products. This clay is specifically designed for polyolefin nanocomposites preparation. 

According to the supplier, its cationic exchange capacity (CEC) is equal to 95meq/100g, 

which means that all available cationic sites are occupied by an organic cation, without 

excess of organic modifier. Prior to utilization, Cloisite 20A was dried in a vacuum oven 

at 60°C for 48h. 
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7.3.2. Surface characteristics of the polymers and organoclay 

In order to obtain additional information regarding the surface characteristics of the 

polymers and organoclay used in this work, the values of free surface energy were 

estimated at room temperature using the sessile drop method. At thermodynamical 

equilibrium (S. Glasstone, 1946), the contact angle (9) formed by a liquid drop on a solid 

surface is given by: 

Ys =YSL + 7L COS e (Eq. 7.1) 

Where ys is the surface energy of the solid, YSL is the interfacial tension between the 

solid and the liquid, and yL is the surface tension of the liquid. The surface energies of 

both solid and liquid are the sum of their dispersive and polar components, respectively 

referred to by the superscripts 'd' and 'p' (S. Wu, 1971): 

Ys=A+Yp
s (Eq.7.2) 

n = rt + r[ (Eq.7.3) 

The interfacial tension between a solid and a liquid can then be evaluated using a 

geometric mean equation (J.M. Fowkes, 1964): 

YSL = YS + YL-2 

From equations (1) and (4), we obtain: 

j^(l + cos6>) = 2 (ririrAr^r 

(Eq. 7.4) 

(Eq. 7.5) 

Or: 

rL(l + cosfl) (An ( V'. 
s l / 2 

(Eq. 7.6) 

/2 
Equation 7.6 clearly shows that a plot of [yL(l + cos0)]/[2[ylj ] as a function of 

[YL'YL^12 should be linear with intercept (Ys)112 and slope (rf)1/2 (J. Comyn et al., 

1993). 
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From surface energy measurements, it is possible to evaluate the thermodynamic work 

of adhesion (W) between 2 materials (J. Comyn et al., 1993). The work required to 

separate unit area of two solids A and B, when the separation is carried out isothermally 

and infinitely slowly, is: 
w = 7A + 7B ~ 7AB (Eq. 7.7) 

Where YA and YB are the surface energies of A and B, and YAB is the interfacial energy 

between A and B. 

Equation 7.7 can also be expressed in terms of the polar and dispersive components of 

the surface energy of each solid: 

W = 2 WrArMl' (Eq. 7.8) 

In this work, drops of liquids of known surface tension were deposited on the surface of 

polymer or clay samples at room temperature. The organic liquids (diiodomethane, 

ethylene glycol and glycerol) were obtained from Fisher Scientific. Polymer samples 

with a smooth surface finish were obtained by compression-molding at 200°C between 

sheets of Teflon®. Clay samples were pressed at room temperature. The drop profiles 

were recorded using a video camera (Pulmix TC-50). The value of the contact angle was 

determined according to the procedure described by M.R. Kamal and J.U. Calderon 

(2006). No variation of the droplet volume was observed during the experiments 

performed on the organoclay samples, indicating that the micro-porosities do not affect 

the measurement within the time interval used. 

7.3.3. Nanocomposites preparation 

Nanocomposites extrusion was carried out using a Leistritz 18HP co-rotating twin-screw 

extruder (L=720mm; D= 18mm; L/D= 40). The screw profile comprised 3 mixing zones 

composed of dispersive and distributive mixing elements (Figure 7.1). The extrusion 

sequence was the following: 



231 

• Step (A): Masterbatches of polymer (M or Cx)/Cloisite 20A were extruded in a 3:1 

ratio. The polymer and the filler were fed simultaneously at the main hopper to 

avoid the formation of macro-agglomerates (T. Lozano-Ramirez, 2002). The 

extrusion was carried out at 200°C and 100RPM through a circular die (D=2mm) 

and the extrudate was further palletized. The exact concentration of organoclay in 

the resulting masterbatch was determined by TGA. 

• Step (B): The masterbatches were diluted in the LLDPE matrix at the desired 

concentration of organoclay (2, 4 or 6%wt.). The LLDPE matrix and the 

masterbatch were fed simultaneously at the main hopper. The extrusion was 

carried out in the same conditions as step (A). The nanocomposites obtained were 

labelled PNC X (Y), with X referring to the designed organoclay content and Y to 

the coupling agent type. The exact concentration of organoclay in the resulting 

nanocomposites was verified by TGA. In addition, reference polymer blends were 

prepared by extruding the LLDPE with the coupling agents. The reference blends 

were labelled REF X (Y), with X referring to the organoclay content in the 

corresponding nanocomposite and Y to the compatibilizer type. Table 7.2 

summarizes the composition of the materials prepared. 

Type I dog-bones specimen for tensile tests experiments were injection-molded from the 

materials obtained in step (B) using a Sumimoto 500t electric press operated at 200°C. 

Films were processed by extruding the materials obtained in step (B) through a film 

casting die (W= 20cm) in line with a calendaring system. In this particular case, the 

extrusion process had to be carried out at 220°C to prevent the formation of shark-skin 

defects. Resulting films had a thickness comprised between lOOum and 150um 

depending on the formulation. 
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Theoretical composition Experimental composition 

Sample name M Cx Organoclay Cx/organoclaya Organoclay' 

(%wt.) (%wt.) (%wt.) (%wt.) 

PNC2 (M; 

PNC4 (M) 

PNC6 (M) 

REF2 (CO 

PNC2 (C, 

REF4(C) 

PNC4 (C, 

REF6 (CO 

PNC6 (C, 

REF2 (C2) 

PNC2 (C2 

REF4 (C2) 

PNC4 (C2 

REF6 (C2) 

PNC6 (C2 

REF2 (C3) 

PNC2 (C3 

REF4 (C3) 

PNC4 (C3 

REF6 (C3} 

PNC6 (C3 

98 

96 

94 

93.9 

) 92 

87.5 

) 84 

80.9 

) 76 

93.9 

) 92 

87.5 

) 84 

80.9 

) 76 

93.9 

) 92 

87.5 

) 84 

80.9 

) 76 

-

-

-

6.1 

6 

12.5 

12 

19.1 

18 

6.1 

6 

12.5 

12 

19.1 

18 

6.1 

6 

12.5 

12 

19.1 

18 

2 

4 

6 

-

2 

-

4 

-

6 

-

2 

-

4 

-

6 

-

2 

-

4 

-

6 

-

-

-

-

3.2 

-

3.2 

-

3.2 

-

3.1 

-

3.1 

-

3.1 

-

3.0 

-

3.0 

-

3.0 

2.1+/-0.1 

3.9+/-0.1 

6.1 +/-0.1 

-

1.9+/-0.1 

-

4.3+/-0.1 

-

6.2 +/- 0.2 

-

1.8+/-0.1 

-

4.1+/-0.1 

-

6.2+/-0.1 

-

2.1 +/-0.1 

-

4.1+/-0.1 

-

5.8+/-0.1 

Determined by TGA. 

Table 7.2. Designed and experimental composition of the nanocomposites prepared. 
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f ft£ . / • / V * / 
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J 

Figure 7.1. Configuration of the screws (L=720mm; D=18mm). 

7.3.4. Characterization 

7.3.4.1. Clay dispersion 

The clay dispersion in the nanocomposites at the micrometric scale was analyzed using a 

FEG-SEM Hitachi S4700 microscope operating at 2kV. Both films and injected samples 

were observed: film samples cross sections were prepared by cryo-microtomy whereas 

injected samples cross-sections were prepared by fine polishing. In order to facilitate the 

observation of the clay particles in the matrix, samples were etched using a solution of 

0.7%vol. potassium permanganate in a 2:1 mixture of sulphuric and orthophosphoric 

acids (D.C. Bassett et R.H. Olley, 1984). Prior to observation, the samples were coated 

with a vapour platinum deposit. 

The clay dispersion at the nanometric scale was analyzed using XRD and TEM: 

• The basal distance of the nanocomposites was determined by means of a Bruker 

D8 Discover high resolution X-ray diffractometer operating at 40kV and 40mA 
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(CuKa radiation). For the injected samples, the spectra were obtained in reflexion 

mode in 1D-XRD between 0.8° and 10°, using a step increment of 0.015° and an 

acquisition time of 1.5s/point. For the films, the spectra were obtained in 

transmission mode in 2D-XRD. between 0.05° and 27°. Those particular 

measurements also allowed the calculation of the LLDPE and clay crystalline axes 

orientation factors. 

• TEM observations were done on cryo-ultramicrotomed sections using a JEOL 

JEM 21 OOF operating at 200kV. Both films and injected samples cross-sections 

were characterized. 

7.3.4.2. Thermal properties 

The inorganic content of the nanocomposites was evaluated on the pellets obtained in 

step (B) using a TA instruments TGA Q500 between 30°C and 600°C at 10°C/min in 

nitrogen atmosphere. Results reported are the average of 3 samples. 

The crystal content (y) as well as the dynamic crystallization (Tc) temperature were 

determined on the films using a TA Instruments DSC Q1000 (helium atmosphere). The 

following program was employed: i) heat ramp from 30°C to 160°C at 10°C/min; ii) cool 

down from 160°C to 30°C at 10°C/min; iii) heat ramp from 30°C to 160°C at 10°C/min. 

Tc was measured during step ii).The crystal content was determined according to the 

following equation: 

Z = ^^L
T (Eq.7.9) 

Where AHm (J/g) is the enthalpy of melting determined using a sigmoYdal baseline, f is 

the effective polyethylene weight fraction in the blend, and AHm° (J/g) is the enthalpy of 

melting of 100% crystalline polyethylene (4110 J/mol, i.e. 293.6 J/g (M. Fontanille et Y. 

Gnanou, 2002)). Results reported are the average of 3 samples. 
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7.3.4.3. Mechanical properties 

Tensile tests were performed on an Instron 55R1123 testing machine at room 

temperature. Tensile properties reported represent the average of 5 - 10 measurements: 

• Injected samples were tested according to ASTM D638 procedures using type I 

specimen. The tensile modulus, tensile yield stress and elongation at break were 

measured at a crosshead speed of 50mm/min. An extensometer (10% deformation) 

was used for the determination of the tensile modulus. The tensile yield stress was 

arbitrarily reported for a 10% elongation offset, which corresponds to the end of 

the elastic response for all formulations tested. 

• Film samples were tested in machine direction (MD) and transverse direction (TD) 

according to ASTM D882 procedures. The samples used were rectangular with a 

nominal width of 25mm. For MD properties determination, the length of the 

specimen was 250mm, in accordance with ASTM D882 recommendations. For TD 

properties determination, specimen of length 100mm had to be used due to the 

dimensions of the films produced. However, it was verified that the values 

obtained with both geometries (L=250mm and L= 100mm) were comparable. The 

tensile modulus and tensile yield stress for a 10% elongation offset were 

determined at a crosshead speed of 25mm/min, as recommended by the standard. 

7.3.4.4. B arrier properties 

Oxygen transmission rate (O2TR) was determined on film samples at 23°C and 0% 

relative humidity using a Mocon Oxtran ST 2/21 modulus. The surface of the films 

tested was 100 cm2. Results are reported in terms of permeation ([mm-cm3]/[m2-day]) to 

account for the thickness variations of the films produced. 
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7.4. Results and discussion 

7.4.1. Surface characteristics of the polymers and of the organoclay 

The values of dispersive and polar components of surface tension for the liquids used for 

contact angles determination are given in Table 7.3. The raw contact angles measured 

are given in Table 7.4 (data represent the average of 5 measurements). The plots based 

on equation 5.2 are given in Figure 7.2. The dispersive and polar components of the 

surface energy calculated from these plots are reported in Table 7.5, along with the 

values computed for the work of adhesion polymer/organoclay. All polymers show 

similar free surface energies (~ 36-38 mN/m). This value is consistent with the literature 

data for polyethylene: using the geometric equation, the surface energy for linear low 

density polyethylene at 20°C has been reported to be 37 mN/m (J.C. Moreira et N.R. 

Demarquette, 2001). However, the polar components calculated for the various polymers 

are significantly different. As expected, the pure LLDPE matrix exhibits an almost zero 

polar component. Among the coupling agents, d and C3 have a similar polar component 

(0.5 mN/m), while C2 has the highest polar component (1.0 mN/m). Those results are in 

agreement with the -MAH grafting contents of the compatibilizers. Meanwhile, the total 

surface energy calculated for Cloisite 20A is around 35 mN/m for a polar component of 

2.1 mN/m. Based on those results, and keeping in mind that the surface tension 

characteristics were determined at room temperature and can be significantly different at 

the processing temperature, C2 might produce stronger polar interactions with Cloisite 

20A than the other coupling agents. This could result either in better compatibilizing 

action, or in stronger interactions at the polymer/clay interface. 
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Liquid rt (mN/m) y[ (mN/m) yL (mN/m) 

Diiodomethane 

Ethylene glycol 

Glycerol 

50.8 

29 

34 

=0 

19 

30 

50.8 

48 

64 

Table 7.3. Dispersive and polar components of surface tension at 20°C of the probe 

liquids used in this work (R.J. Good, 1992). 

Solid 

Liquid M C,(°) CaO C3(°) Cloisite20A(°) 

Diiodomethane 

Ethylene glycol 

Glycerol 

44.4+/-3.0 45.9+/-2.2 44.3+/-1.7 44.9+/-2.6 51.5+/-2.7 

65.7+/-0.8 64.2+/-2.8 58.7+/-3.1 63.4+/-1.8 62.8+/-2.5 

80.4 +/- 0.9 75.9 +/- 3.4 72.4 +/- 1.5 75.6 +/- 1.2 69.2 +/- 1.8 

Table 7.4. Contact angles formed by the drops of different liquids on the solid surfaces 

at room temperature. 

Solid 

M 

c, 
c2 

c3 

Cloisite 20A 

Ys (mN/m) 

37.3 +/- 0.3 

36.2+/-1.4 

37.1 +/-1.1 

36.8+/-1.4 

32.8+/-3.1 

Yl (mN/m) 

0.08 +/- 0.02 

0.5 +/- 0.2 

1.0+/-0.3 

0.5 +/- 0.2 

2.1+/-0.9 

ys (mN/m) 

37.4 +/- 0.3 

36.7 +/- 1.6 

38.1 +/- 1.4 

37.3+/-1.6 

34.9 +/- 4.0 

W (mN/m) 

70.7 +/- 3.9 

70.9 +/- 5.6 

72.7 +/- 5.5 

71.4+/-5.4 

-

Table 7.5. Dispersive and polar components of surface energy at room temperature of 

the polymers and clay used in this work (W represents the work of adhesion between the 

various polymers and the organoclay). 
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Figure 7.2. Plots of the equation 5.2 for the various polymers and for the clay. 

7.4.2. Clay micro-dispersion 

The presence of micro-aggregates in polyolefin based nanocomposites is well known 

and has been reported in the literature (F. Perrin-Sarazin et al., 2005, K. Stoeffler et al., 

article submitted to Polymer Engineering and Science). FEG-SEM photographs of film 

nanocomposites (surface and cross-section) containing 4%wt. organoclay are presented 

in Figure 7.3. The uncompatibilized PNC4(M) formulation (Figure 7.3-a)) shows a low 

surface density of aggregates having a lateral dimension comprised between 1.5 and 

2um for a thickness of 0.5um. The addition of compatibilizer, irrespective to its nature, 

allows a significant decrease in the size of the aggregates: PNC4(Q), PNC4(C2) and 
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PNC4(C3) nanocomposites show essentially particles having a lateral dimension lower 

than lujn for a thickness of 0.25|am or less. This reduction in the size of the aggregates 

is combined with an increase in the particles surface density. From the FEG-SEM 

photographs, it can be clearly observed that clay particles are well aligned in the film 

extrusion direction for all formulations (Figure 7.4). The injected nanocomposites, for 

which the corresponding pictures are presented in Figure 7.5, exhibit a similar type of 

microdispersion. In addition, the larger area observed allows concluding that the clay 

micro-particles are evenly distributed in the composite. 



Surface Cross-section 

c-1) 

_ _ MpnjRf_-^-^:.:-.:. 4*g**r;. 

CNRC-M 2 GkV S.Omrn xlO Ok SBU1 

d-1) 

Figure 7.3. FEG-SEM pictures of film nanocomposites: a) PNC4(M); b) PNC4(d); c) 

PNC4(C2); PNC4(C3). 
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Figure 7.4. Schematic representation of the orientation of clay particles in film 

nanocomposites. 

Figure 7.5. FEG-SEM pictures of injected nanocomposites cross-sections: a) PNC4(M); 

b) PNC4(C,); c) PNC4(C2); d) PNC4(C3). 
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7.4.3. Clay nano-dispersion 

XRD diffractograms acquired on injected samples and film samples are presented in 

Figure 7.6. Let us first consider the injected samples (Figure 7.6-a). For the 

uncompatibilized formulations, the diffractograms are characteristic of intercalated 

structures: the diffraction peak is well defined and shifted to lower angles (dooi~33-36A) 

compared to the pure organoclay (dooi=25.9A). For the PNC(C2) and PNC(C3) series, the 

intensity of the diffraction peak is attenuated, and its position is still shifted to lower 

angles: those diffractograms are thus characteristic of semi-exfoliated formulations. The 

basal spacings recorded are comprised between 41A and 47 A for the PNCXC2) series 

(with dooi decreasing with increasing organoclay content), and are around 43A for the 

PNQC3) series independently from the organoclay content. Finally, in the case of the 

PNC(Ci) series, the diffraction peak is absent, which tends to indicate that, at the 

nanometric level, the structure is exfoliated. In the case of the film samples (Figure 7.6-

b), the results are somewhat different. All nanocomposites present double diffraction 

peaks respectively located at basal spacings of 21-29A and 13-17A, indicating the 

existence of two populations of clay platelets. The highest intercalation extent is 

obtained with the C3 coupling agent. The drastic decrease in basal distance, compared to 

the injected samples, could result from a collapse of the clay layers due: i) to the film 

casting process or, ii) to the higher processing temperature or, iii) to a combination of 

those factors. In addition, an effect of the testing mode (transmission versus reflexion) 

cannot be excluded. It should be mentioned that double clay diffraction peaks have also 

been reported by A. Ajji et al. (2007) in the case of PP/Cloisite 15A fibers. Pole figures 

obtained from the 2D-XRD measurements on the film samples allow the calculation of 

the Herman's orientation functions of the pole of the clay crystalline plans: the results, 

presented in Figure 7.7-a), confirm that the clay platelets are essentially perpendicular to 

the normal direction (positive fN value), and are therefore in good agreement with the 

FEG-SEM photographs (Figure 7.3). 
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Cloisite 20A Clay: 2%wt. 
Clay: 4%wt. 
Clay: 6%wt. 

» » » » » > » « PNC(C2) 
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PNC(M) 

—I 1 L _ 

4 6 8 

29 (degrees) 

a) 

10 

=3 

to 

110 

28.9A 16.4A 

PNC4(C3), 

PNC4(C2) 

PNC4(C1) 

PNC4(M) 

24-5A 1 3 . 7 A 

21.3A 13.5A 

10 15 

26 (degrees) 

b) 

20 25 

12 

30 

Figure 7.6. X-ray diffractograms of Cloisite 20A and its nanocomposites: a) injected samples 

(reflexion mode); film samples containing 4%wt. organoclay (transmission mode). 
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PNC4(M) PNC4(C1) PNC4(C2) PNC4(C3) 

a) 

PNC4(M) PNC4(C1) PNC4(C2) PNC4(C3) 

b) 

M PNC4(M) PNC4(C1) PNC4(C2) PNC4(C3) 

c) 
Figure 7.7. Herman's orientation functions determined from 2D-XRD on film samples: 

a) pole of the clay (001) crystalline reflexion; b) pole of the LLDPE (110) crystalline 

reflexion; c) pole of the LLDPE (200) crystalline reflexion (fM: orientation function in 

machine direction; fT: orientation function in transverse direction; fN: orientation 

function in normal direction). 
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TEM observations were performed on the cross-sections of both injected samples and 

films. The results obtained are respectively presented in Figures 7.8 and 7.11. Let us first 

consider the case of injected nanocomposites (Figure 7.8). Low magnification pictures 

show that for all formulations, clay particles are aligned in the flow direction. While 

only micrometric aggregates are observed for PNC4(M), compatibilized formulations 

reveal the presence of a high density of nanometric particles. The photographs clearly 

show that, among the 3 compatibilized formulations observed, PNC4(C3) has the poorest 

level of delamination with tactoids constituted of 5-10 clay platelets. On the contrary, 

PNC4(C]) and PNC4(C2) exhibit mainly tactoids composed of 5 platelets or less. While 

the platelets are very oriented in PNC4(Ca), they seem more disordered for PNC4(Ci). In 

addition, in that particular case, several tactoids present a curly aspect whereas they are 

well extended in the case of PNC4(C2). 

To obtain a detailed estimation of the size distribution of the clay particles in 

compatibilized nanocomposites, semi-quantitative TEM image analysis was performed 

for each formulation on a population containing, in addition to the single exfoliated clay 

layers, a minimum of 200 tactoids: 

• The number density of the exfoliated platelets was found to be in the range of 37% 

of the total counted clay particles for PNC4(C3), and between 40% and 41% for 

PNC4(d) and PNC4(C2). For all formulations, the individual clay layers have an 

average length of 60 +/- 30nm. This result is lower than the values commonly 

reported in literature for montmorillonite (150-200nm). Possible reasons for that 

could be the orientation of the particles (which has not been considered in the size 

estimation) or, less probably, break-up of the clay during processing. 

• The size distribution of the tactoids (i.e. non individual platelets) was estimated 

using plots of the Gaussian cumulative distribution for the thickness and length of 

the particles observed (Table 7.6 and Figure 7.9). Cumulative distribution of the 

thickness of the tactoids can be used as an indicator for the delamination extent: 

the thinner the tactoids, the more delaminated the structure. Here, the results 
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clearly show that Ci leads to the thinnest tactoids. For instance, in PNC4(Ci), 50% 

of the tactoids have a thickness of lOnm or less, which roughly corresponds to 4 

clay layers or less. This percentage is only 30% in the case of PNC4(C2) and 

PNC4(C3). Thus, according to the cumulative distribution plots for the thickness, 

the extent of delamination is the following: PNC4(C3) < PNC4(C2) < PNC4(Ci). 

On the other hand, the cumulative distribution of the length of the tactoids 

provides useful information regarding the aspect ratio of the tactoids. In this study, 

while Ci leads to the shortest tactoids due to the high extent of delamination, C2 

generates longer tactoids, with 40% of the particles having a length of 200nm or 

more. From high magnification photographs (Figure 7.8-c)), this particular 

morphology probably results from: i) the extended aspect of the clay particles and, 

ii) the position of the individual clay layers within the tactoids. As a matter of fact, 

in this formulation, the clay platelets lying at the surface of the tactoids seem to 

have been sheared apart, resulting in a higher apparent length for the tactoid, as 

schematically illustrated in Figure 7.10. 
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Figure 7.8. TEM pictures of injected nanocomposite: a) PNC4(M) ; b) PNC4(d); c) 

PNC4(C2); d) PNC4(C3). 
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Figure 7.9. Detailed estimation of the size distribution of the tactoids (i.e. non individual 

clay layers) in compatibilized injected nanocomposites: a) thickness; b) length. 
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a) b) 

Figure 7.10. Schematic representation of the nanostructure of a tactoid composed of 5 

layers in: a) PNC4(C,) or PNC4(C3); b) PNC4(C2). 

The photographs obtained for the film nanocomposites are given in Figure 7.11. In this 

case, no TEM image analysis was performed. However, from the photographs, it is clear 

that the order of delamination remains identical, with PNC4(Ci) exhibiting the more 

exfoliated/disordered structure and PNC4(C3) having the poorest nanodispersion. In 

addition, the comparison of Figures 7.8 and 7.11 shows the effect of processing. The 

orientation and the extent of delamination appear to be far lower for the films than for 

the injected samples. Indeed, injection molding generates higher shear rates than film 

casting extrusion, which certainly favors unidirectional orientation. In addition, it is 

noteworthy at this point to recall that the films were produced at 220°C (i.e. 20°C higher 

than the injected samples) which can have affected the delamination process. As a 

matter of fact, the literature demonstrates that an increase in processing temperature can 

decrease the overall extent of intercalation/exfoliation, due to: i) the decrease of the 

shear stresses applied on the clay particles, associated with the decrease of the polymeric 

matrix viscosity, and ii) the eventual thermal degradation of the clay intercalating agent 

during compounding. 

x 
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Figure 7.11. TEM pictures of film nanocomposites: a) PNC4(M) ; b) PNC4(d); c) 

PNC4(C2); d) PNC4(C3). 
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In conclusions, the analysis of clay dispersion demonstrates that the highest 

delamination extent is achieved with the Q coupling agent (intermediate molecular 

weight). On the contrary, the coupling agent having the highest molecular weight (C3) 

shows the poorest extent of delamination. It is well known that the delamination process 

in matrices of low polarity is controlled by both the diffusion of the polymer in the 

interlayer spacing and by the shear stresses applied on the clay platelets (N. Hasegawa et 

A. Usuki, 2004; M. Bousmina, 2006). Therefore, it is probable that Cj and C2 offer an 

acceptable balance between those two quantities due to the moderate size of the polymer 

chains, while the large steric hindrance of the chains in C3 impedes their diffusion 

process. In addition, the expected lack of miscibility of C3 with the LLDPE matrix, 

resulting from the huge difference in molecular weight, could also affect the 

delamination process. 

7.4.4. Crystallization and crystal content 

Crystallinity can play a significant role on the mechanical and barrier properties of 

polymeric materials. Therefore, the crystal content of the various films produced was 

determined by DSC. The results are presented in Figure 7.12. The pure LLDPE film was 

found to have a crystal content of 21.6%: 

• The analyses performed on the reference films show that REF(Ci) and REF(C2) 

series present very similar crystal contents as the pure LLDPE film (21.8%-

22.1%). However, REF(C3) films seem to exhibit lower crystal contents (18.5%-

19.8%). 

• The analyses performed on the nanocomposites show that PNC(M) films have a 

comparable crystal content as pure LLDPE (21.3%-22.0%). However, in 

compatibilized films, slight differences are observed: the crystal content tends to 

be lower for PNC(C,) and PNC(C3) films (19.9%-21.3%), while a moderate 

increase in crystallinity is observed for PNC(C2) films (21.1%-22.6%). 
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However, from those results, it is difficult to gain a proper understanding of the effect of 

the coupling agent and of the organoclay on crystallization. Indeed, the crystal contents 

of the films can also have been affected by external parameters, such as cooling 

conditions upon processing. In order to isolate the effect of coupling agent and 

organoclay, the crystal contents were also estimated after melting at 160°C followed by 

dynamic crystallization. In this case, pure LLDPE was found to have a crystal content of 

23.9%. The complete results are given in Figure 7.13: 

• The analyses performed on the reference blends clearly show that addition of Q or 

C3 to pure LLDPE decreases slightly the overall crystal content of the polymeric 

matrix (21.9%-22.6%). On the contrary, addition of C2 does not affect the crystal 

content (23.8%-24.0%). Those results are consistent with the crystal contents 

preliminarily evaluated for the pure polymers (Table 7.1): Q and C3 have 

relatively low crystal contents (respectively: 16% and 19%), whereas C2 has a 

higher crystal content (26%), closer to that of the LLDPE matrix. 

• The analyses performed on the nanocomposites show that, except for the PNC(C2) 

series, the presence of clay tends to decrease the crystal content compared to pure 

LLDPE. This behavior is particularly pronounced for PNC(Ci) and PNC(C3) 

nanocomposites (20.1%-23.7%) 
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The dynamic cooling thermograms of the nanocomposites and of their reference blends 

are presented in Figure 7.14. When comparing the pure LLDPE matrix with the 

nanocomposites formulations (Figure 7.14-a), one could conclude that organoclay has an 

accelerating effect on the crystallization rate, since the onset of crystallization is 

increased by +1°C to +1.5°C for the nanocomposites formulations. Indeed, this is true for 

the uncompatibilized nanocomposites of the PNC(M) series. However, Figure 7.14-b) 

clearly demonstrates that, in compatibilized formulations, this nucleating effect is rather 

associated with the addition of the coupling agent and should not be exclusively 

attributed to the presence of clay particles (K. Stoeffler et al., article submitted to 

Polymer Engineering and Science). 

In conclusions, the study of the thermal properties shows that the various films produced 

have quite similar crystal contents, ranging from 18.5% to 22.1% for the reference 

blends and from 19.9% to 22.6% for the nanocomposites (the highest values being 

achieved for the PNC(C2) formulations). In addition, it was demonstrated that in 

LLDPE/LLDPE-g-MAH based nanocomposites, the presence of clay does not increase 

the crystal content nor accelerate significantly the crystallization. However, the coupling 

agent, irrespective to its characteristics, has a nucleating effect. 

In addition, the orientation of the (110) and (200) LLDPE crystalline plans has been 

estimated for films samples containing 4%wt. organoclay by means of the pole figures 

obtained from 2D-XRD (Figure 7-b, c). From Herman's orientation functions, the (110) 

planes tend to be parallel to MD while the (200) planes are essentially perpendicular to 

MD. Globally, the degree of orientation remains low for all nanocomposites 

formulations: the highest orientation is observed for the PNC4(C2) nanocomposite. 
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Figure 7.14. Dynamic crystallization thermograms of: a) LLDPE and its 

nanocomposites; b) LLDPE and the LLDPE/LLDPE-g-MAH reference blends 

(10°C/min). 
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7.4.5. Mechanical properties 

Mechanical properties measured for the injected samples are given in Figures 7.15, 7.16 

and 7.17. The comparison between the reference blends and the matrix shows that the 

addition of LLDPE-g-MAH in pure LLDPE does not affect the mechanical properties, 

even at high concentrations. In contrast, the presence of clay induces drastic variations, 

especially in tensile modulus and elongation at break, which both increase with 

organoclay content for all formulations: 

• Depending on the organoclay amount, the tensile modulus increases by 8% to 38% 

for the uncompatibilized PNC(M) formulations. The addition of a coupling agent 

remarkably enhances the performance of the nanocomposites. Among the 3 

coupling agents tested, C2 generates the best improvements. In this case, the 

addition of as few as 2%wt. organoclay results in an increase in tensile modulus of 

30%; for an organoclay content of 6%wt., the tensile modulus is doubled (Figure 

7.15). 

• The tensile yield stress was found to increase moderately with the organoclay 

content for all nanocomposites formulations. The highest values were recorded for 

the PNCXC2) and PNCXC3) series: the tensile yield stress is comprised between 11 

and 13MPa, compared to lOMPa for pure LLDPE (Figure 7.16). 

• In the range of concentrations used (2%wt. - 6%wt.), the elongation at break was 

found to increase with the organoclay amount. This effect was particularly 

pronounced for the PNC(M) and PNCXC2) nanocomposites for which, above 

4%wt. organoclay, the rupture could not be reached since the testing machine 

limits were exceeded (Figure 7.17). To our knowledge, an increase in elongation at 

break for LLDPE based nanocomposites has only been reported by M. Zhang et U. 

Sundararaj (2006) in the case of compatibilized samples. 

Film samples properties are presented in Figure 7.18 and 7.19. Since the samples used 

for the determination of MD and TD properties had different sizes, a direct comparison 
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of the absolute values measured is not appropriate. However, the same trends are 

observed for both testing directions. As for injected samples, the best improvements in 

tensile modulus are observed for the PNCXC2) series: depending on the organoclay 

amount, and compared to pure LLDPE, the modulus is increased by 39% to 114% in 

MD direction and by 53% to 146% in TD direction. 
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It is interesting to note that, despite a high level of exfoliation, PNC(Ci) nanocomposites 

do not present the best mechanical properties: in fact, they even exhibit similar 

properties as PNC(Cs) nanocomposites, which were shown to have the poorest clay 

dispersion. The increase in mechanical properties (mainly: tensile modulus and tensile 

yield stress) expected in nanocomposites is believed to arise from the delamination of 

the clay particles at a nanometric scale, producing high aspect ratio rigid particles, and 

generating a high interfacial area between the filler and the matrix. Based on the 

structural characteristics of the clay particles, we calculated the theoretical longitudinal 

elastic moduli for the nanocomposites containing 4%wt. organoclay using the classical 

Halpin-Tsai' model (J.C. Halpin et J. L. Kardos, 1976) and a modified version of the 

Halpin-Tsai' model proposed by D.A. Brune et J. Bicerano (2002): 

• The Halpin-Tsai' model expresses the elastic modulus of a composite (Ec) loaded 

with discontinuous fillers as a function of the elastic modulus of the matrix (Em), 

the elastic modulus of the filler (Ef), the filler volume fraction (Of), and a 

parameter depending on the filler geometry (Q: 

^ = 1±IU± (Eq.7.10) 
Em 1-VPf 

With: 

V=Ef'E™-\ (Eq.7.11) 
Ef/Em + C 

For lamellar shaped reinforcements, and when the composite is tested in the 

direction of alignment of the fillers, £ is directly linked to the length (LMMT) and 

thickness (IMMT) of the fillers: 

^ihMML (Eq. 7.12) 
tMMT 

Then, Halpin-Tsai' model takes into account the aspect ratio of the fillers for the 

computation of the elastic modulus. However, the particle considered is the single 

montmorillonite platelet. Therefore, the model does not account for incomplete 

exfoliation. 



266 

D.A. Brune et J. Bicerano (2002) proposed to account for the particular structure 

of lamellar silicates/polymer nanocomposites by taking into account the extent of 

delamination and intercalation. Their model considers effective particles described 

as stacks of length L and thickness t, made of N parallel clay platelets separated by 

an interlayer distance s. In this case, the elastic modulus of the composite is 

expressed as a function of the volume fraction of the effective particles (Op): 

Ec = 1 + &</>p 

Em 1-V0p 
(Eq. 7.13) 

With: 

</>P =</>/ 1 + 
Nj 'MMT 

F IF - 1 
rj = —+ 

E„/Em+£ 

C = 2-
Nt MMT + (N-\)s 

(Eq.7.14) 

(Eq. 7.15) 

(Eq. 7.16) 

Ep is the elastic modulus of an effective particle, evaluated from the classical rule 

of mixtures: 

Ep - Ef 
Nt MMT 

Nt. MMT + (N- 1)5 
+ E„ 

(N - l)s 

{NtMMT + (N-\)s 
(Eq.7.17) 

The quantity N corresponds to the number of platelets by stack (N) corrected to 

introduce an upper limit for SAMMT̂  

(j>f 
N = N + (l - N)- (Eq.7.18) 

tMMT l~0f 

The theoretical elastic moduli calculated from both models are given in Table 7.7. For 

the calculations, the concentration of organoclay was set to 4%wt. and the proportion of 

intercalating agent in the organoclay was considered equal to 33.7%wt (K. Stoeffler et 

al., article submitted to Polymer Engineering and Science). The density of the inorganic 

clay particles was set to 2680kg/m3. The elastic modulus of montmorillonite was taken 

equal to 170GPa (B. Chen et J.R.G. Evans, 2006). In the case of the Halpin-Tsai model, 
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typical length of 150nm and thickness of 9.4A were used for the montmorillonite 

platelets. For Brune et Bicerano model, the dimensions of the tactoids previously 

determined by TEM image analysis were used to describe the clay effective particles. 

The interlayer spacing, s, was calculated using basal spacings of 3.4nm for PNC4(M) 

and 4.4nm for all PNC4(CX) nanocomposites10. 

Sample 

M 

PNC4(M) 

PNC4(Ci) 

PNC4(C2) 

PNC4(C3) 

Experimental 

*^c (injected samples) 

(MPa) 

262 +/- 6 

328+/-14 

341 +/- 17 

404+/-13 

367 +/- 14 

E c (films) 

(MPa) 

162+/-5 

192+/-9 

242 +/- 7 

334+/-14 

236 +/- 7 

Theoretical 

E c Halpin-Tsai 

(MPa) 

262 

1469 

1469 

1469 

1469 

*^c Brune 

(MPa) 

262 

385 

426 

437 

393 

Table 7.7. Estimation of the elastic modulus according to the classical Halpin-Tsai' 

model and to D.A. Brune and J. Bicerano model (2002). 

Obviously, the classical Halpin-Tsai model does not allow the discrimination of the 

various nanocomposites formulations and largely overestimates the elastic modulus. On 

the other hand, Brune et Bicerano model correctly predicts the experimental trends in the 

films, with PNC4(C2) leading to the highest theoretical modulus, followed by PNC4(Ci) 

and PNC4(C3). However, it should be mentioned that the model is very sensitive to the 

interlayer spacing value, and that a change in dooi from 4.4nm to 5.0nm for PNC4(Ci) 

The basal spacings used for the calculations are based on the position of the diffraction peak as 

evaluated in XRD for the injected samples. Since PNC4(C0 nanocomposite does not exhibit any 

diffraction peak, TEM micrographs were used to estimate the interlayer distance. The photographs suggest 

that, in PNC4(C(), the interlayer distance in tactoids is similar as for the other compatibilized 

formulations. Therefore, the same basal distance of 4.4 nm was used for all compatibilized 

nanocomposites as a first approximation. 
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would result in the same elastic modulus as PNC4(C2). Despite the fact that 

experimental trends are correctly predicted, the model still overestimates the elastic 

modulus, probably because: i) there exists a substantial amount of micro-particles in the 

system which is not taken into account in the calculations and, ii) the model supposes a 

perfect bonding at the clay/polymer interface. 

From Brune et Bicerano model, one of the main reasons susceptible to explain the larger 

elastic modulus in PNC4(C2) nanocomposite compared to PNC4(C0 is the higher 

apparent length of the effective particles, which compensates for the lower level of 

delamination. In addition, the model highlights the importance of the effective particle's 

modulus. As a matter of fact, montmorillonite single platelets are known to be flexible 

and therefore able to bend under mechanical stresses. M. Bousmina (2006) recently 

pointed out the fact that, unless the clay particles are perfectly aligned in the testing 

direction, a moderate degree of delamination (10-20 layers per stack) should be better 

than complete exfoliation in order to achieve efficient reinforcement in a flexible 

polymeric matrix. Our results tend to corroborate this hypothesis. As shown in Figure 

7.8, the tactoids in PNC4(C0, which are constituted of 2-4 single platelets, present a 

curly aspect illustrating the flexibility of the clay layers. On the contrary, the tactoids in 

PNC4(C2), which comprise 4-6 platelets, are more extended. Thus, the high level of clay 

delamination observed in PNC4(Ci) might contribute to the loss of reinforcing effect. 

In addition to clay delamination level, various parameters, such as orientation of the clay 

particles or crystalline microstructure, can influence the mechanical properties. Let us 

first consider the case of orientation. A comparison of the properties determined in MD 

and TD directions for the film samples shows identical trends in both testing directions. 

Therefore, preferential orientation of the clay particles can not be responsible for the 

large improvement in mechanical properties observed for PNC4(C2) compared to other 

formulations. Concerning the crystalline microstructure, we have shown that PNC4(Cj), 

PNC4(C2) and PNC4(C3) have respective crystal contents of 19.9%, 22.6% and 21.3%. 
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Although the higher crystal content in PNC4(C2) may contribute to the increase in 

elastic modulus, we do not believe that these variations are sufficient to explain the huge 

differences observed in mechanical properties. 

Finally, in composites, the mechanical properties are also controlled by the quality of the 

interface between the filler and the matrix: to achieve an optimal reinforcement, a strong 

bonding at the filler/matrix interface is required. We have previously shown that, among 

the 3 compatibilizers selected, C2 has the highest polar component for the surface 

energy, leading to the highest work of adhesion with the organoclay. Therefore, C2 

might induce the strongest coupling between clay and polymer, contributing to the 

important enhancement observed in mechanical properties. In addition, the strength of 

the clay/polymer interface in PNQC2) series could be a factor for the drastic increase 

observed in elongation at break at high organoclay content. However, as of now, we do 

not have any explanation for the increased elongation at break observed for the 

uncompatibilized PNC(M) nanocomposites. 

7.4.6. Barrier properties 

The permeability of the various films is reported in Figure 7.19. As expected, O2 

permeation decreases with increasing clay content. Depending on the organoclay 

amount, O2 permeation decreases by 8% to 23% in the uncompatibilized PNC(M) 

formulations. In the case of the compatibilized nanocomposites, the best barrier 

properties are again achieved for the PNCXC2) nanocomposites: at 4%wt. and 6%wt. 

organoclay, the O2 permeation is respectively decreased by 47% and 45% compared to 

the pure LLDPE matrix. On the contrary, PNC(Ci) and PNCXC3) nanocomposites exhibit 

limited enhancements: depending on the organoclay concentration, the reduction in O2 

permeation is comprised between 13% and 28% for PNC(Ci) formulations and between 

8% and 29% for PNCXC3) formulations. Then, as for the mechanical properties, the best 

improvements are not observed for the most exfoliated formulations. 
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The increase in barrier properties expected in nanocomposites is linked to the 

delamination of the clay at a nanometric scale, increasing the tortuosity and length of the 

diffusion path. L.E. Nielsen (1967) proposed a model for the permeability of 

conventional composites containing sheet-like fillers. This model was recently modified 

by R.K. Bharadwaj (2001) to take into account the orientation of the particles. 

According to Bharadwaj, the permeability of a nanocomposite (Pc) constituted of clay 

stacks of length L (L being also the length of the individual clay platelets) and thickness 

t is related to the permeability of the pure matrix (Pm) by: 

P, 1-0/ 
, L * 2 

2t J 3 
S + -

V 2. 

(Eq. 7.19) 

Where Of is the volume fraction of clay platelets and S is defined as an order parameter 

representing the orientation of the tactoids in the matrix: S=0 for randomly dispersed 

tactoids, S=-l/2 for tactoids aligned in the gas flow direction and S=l for tactoids 

aligned perpendicularly to gas flow direction (in this case, the model is equivalent to 

Nielsen model). Despite this model has been widely used for polymer nanocomposites, 

we believe that, similarly as in the Brune et Bicerano model previously used to describe 

the mechanical properties, the volume fraction of the clay should be corrected by the 

volume fraction of the effective particles (Op) leading to the following expression: 

1-0* 

It p 3 I 2 

(Eq. 7.20) 

With: 

<Pp = <Pf 1 + 
' 1^ 

1 
V N. lMMT 

(Eq. 7.21) 

Where N is the number of clay platelets per stack and s is the interlayer spacing between 

two individual platelets. 

The theoretical relative permeabilities calculated from both models for an organoclay 

content of 4%wt. are given in Table 7.8. The order parameter, S, was set equal to 1 since 
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the analysis of clay dispersion has previously demonstrated that the particles were 

essentially parallel to the surface of the films. 

P̂ Pn 

Sample 

M 

PNC4(fl 

PNC4(( 

PNC4(( 

PNC4(( 

A) 

:o 
:2) 

:3) 

Experimental 

1.00 

0.86 

0.76 

0.53 

0.78 

Bharadwaj 

1.00 

0.97 

0.95 

0.95 

0.96 

Bhai 

1.00 

0.89 

0.84 

0.83 

0.86 

Bharadwaj, modified 

Table 7.8. Estimation of the relative permeability according to the model of R.K. 

Bharadwaj (2001) and to its modified version proposed in this work. 

The classical Bharadwaj model overestimates the permeability of the nanocomposites, 

which has already been reported by S. Hotta et D.R. Paul (2004). It is interesting to note 

that the modified model correctly predicts the experimental trends, with PNC4(C2) 

leading to the highest barrier properties, followed by PNC4(C]) and PNC4(C3). From 

this model, the reason for the limited performance of the exfoliated PNC4(Ci) 

nanocomposite is again the shorter length of the effective particles. As previously stated, 

it should be mentioned that the model is very sensitive to the interlayer spacing value, 

and that a change in dooi from 4.4nm to 5.0nm for PNC4(Ci) would result in the same 

relative permeability as PNC4(C2). The curved structure of the clay in PNC(Ci) 

nanocomposites could also be a negative point for the permeability. Despite the fact that 

the predictions of the modified model are in better agreement with the experimental 

values than the predictions of the Bharadwaj model, the permeability of the 

nanocomposites is generally underestimated, except in the case of PNC4(C2). The 

discrepancies observed could be linked to the facts that: i) the geometric parameters used 

to describe the tactoids have been determined for the injected samples, which present a 
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higher delamination degree than film samples (Figures 7.8 and 7.11), ii) the clay 

particles are not perfectly aligned perpendicularly to the gas flow direction and, iii) the 

presence of micro-particles in the composite is not considered in the calculations. 

7.5. Conclusions 

In this work, three coupling agents having different grafting contents and molecular 

weights were selected to prepare LLDPE/LLDPE-g-MAH/montmorillonite 

nanocomposites with various extents of intercalation/exfoliation. The clay dispersion 

was carefully analyzed at the micrometric and nanometric levels. In the range of grafting 

contents used (0.8%wt. to 1.0%wt.), it was found that the coupling agents having 

intermediate molecular weights led to the highest exfoliation extents, while the coupling 

agent presenting the highest molecular weight led to a poor delamination of the clay 

platelets. In addition, it was noted that the coupling agent leading to the better 

delamination of the clay particles generated a more disordered structure, with clay 

tactoids having a curly aspect and a short average length. 

The crystal content and the mechanical and barrier properties of the nanocomposites 

produced were analyzed in details: 

• The addition of organoclay to pure LLDPE accelerates the crystallization, but does 

not increase the overall crystal content. On the contrary, the presence of 

organoclay in compatibilized blends does not significantly affect the 

crystallization parameters: the nucleating effect observed is mostly associated with 

the presence of the LLDPE-g-MAH coupling agent. 

• As expected, the mechanical properties increase with increasing organoclay 

content. The compatibilized formulations exhibit drastic improvements in elastic 

modulus and, more surprisingly, in elongation at break. It was found that the best 

improvements are not necessarily achieved for the nanocomposites presenting the 

highest exfoliation extents. Theoretical modeling of the effect of clay particles 
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dimensions on the elastic modulus showed that the length of the tactoids plays an 

important role on the mechanical properties of polymer nanocomposites. In 

addition, as proposed by M. Bousmina (2006), a too high extent of delamination 

could result in a loss of reinforcement effect, due to the inherent flexibility of the 

clay platelets which was clearly observed by TEM. 

• As expected, the permeability decreases with increasing organoclay content. The 

model proposed by R.K. Bharadwaj (2001) to estimate the relative permeability of 

polymer nanocomposites was modified to consider a volume fraction of effective 

clay particles. Again, theoretical modeling showed that the length of the tactoids is 

determinant for the permeability of polymer nanocomposites. In addition, the 

curved structure observed for the most delaminated formulation could have a 

negative effect on gas barrier properties. 

The strength of the clay/polymer interface was estimated through surface energy 

measurements at room temperature. Although we are aware that the behavior of the 

materials could differ at the processing temperature, those preliminary results seem to 

show that the coupling agent presenting the highest work of adhesion 

organoclay/polymer is the one generating the best enhancements in macroscopic 

properties. Therefore, those results suggest that the quality of the clay/polymer interface 

contributes in a large proportion to the building of the macroscopic properties of 

polymer nanocomposites. 

Concerning the theoretical models used to estimate the properties of the 

nanocomposites, it should be pointed out that those models only consider a dispersion of 

the clay at the nanometric scale, giving rise to an overestimation of the nanocomposites 

properties. In our opinion, hybrid models taking into account a distribution of micro-

particles and nano-particles (tactoids and single exfoliated layers) should be developed 

in order to describe more efficiently the behavior of polymer nanocomposites. In 

addition, the classical models used hereby suppose a perfect bonding at the 
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filler/polymer interface, whereas the interphase region surrounding the clay particles is 

actually composed of a blend of organic intercalating agent and polymer. 
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CHAPITRE 8 

DISCUSSION GENERALE 

8.1. Contributions scientifiques 

La premiere phase de ce travail de doctorat a consiste a developper des montmorillonites 

organophiles a haute stabilite thermique (+20°C a +70°C par rapport aux 

montmorillonites organophiles commerciales) a partir d'agents intercalants organiques 

presentant des structures chimiques variees : 

Une etude approfondie de la stabilite thermique de ces argiles organophiles a ete 

presentee dans l'article 1 (Chapitre 5). Les mecanismes de degradation thermique 

des agents intercalants ont ete elucides par TGA-MS, et les produits resultants ont 

ete partiellement identifies. A notre connaissance, de telles etudes avaient ete 

precedemment menees uniquement pour des agents intercalants de type 

ammonium quaternaires ou phosphonium quaternaires. Dans nos travaux, nous 

couvrons egalement le cas des agents intercalants de type pyridinium et 

imidazolium. Les experiences effectuees ont permis de montrer que, dans certains 

cas, la degradation thermique de l'agent intercalant a lieu bien avant le seuil de 

decomposition determine par 1'analyse thermogravimetrique conventionnelle. 

C'est notamment le cas des argiles modifiees au moyen de cations alkyl 

pyridinium, qui liberent des composes volatiles des 220°C alors que leur 

temperature de degradation a 5%wt. de perte de masse (Td5%) est de 325°C. C'est 

aussi le cas de la montmorillonite commerciale Cloisite 20A (Td5% ~ 290°C), pour 

laquelle un degagement de chloromethane a partir de 200°C a ete mis en evidence. 

Bien que la litterature concernant les nanocomposites de montmorillonite soit 

prolifique, les etudes concernant les produits de degradation emis par les argiles 

organophiles sont peu courantes. Or, il a ete largement montre que ces produits 
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peuvent migrer dans la matrice polymere lors de la mise en forme. II apparait done 

essentiel de s'interesser a la nature des produits de degradation de l'agent 

intercalant, en particulier lorsque la toxicite du materiau produit peut affecter son 

application finale (cas particulier de l'emballage alimentaire). 

L'effet de la stabilite thermique de l'agent intercalant sur la qualite de la 

dispersion et les proprietes de nanocomposites a matrices PET (necessitant des 

temperatures de mise en forme superieures de l'ordre de 280°C a 300°C) a ete mis 

en evidence dans l'article 1 (Chapitre 5). Dans le cas des argiles modifiees au 

moyen de cations alkyl pyridinium, la decomposition de l'agent intercalant 

pourrait resulter en une migration des chaines alkyles hors de l'espace interfoliaire, 

provoquant un resserrement des feuillets defavorable au processus d'intercalation. 

Pour les autres argiles organophiles considerees, l'effet de la decomposition 

thermique de l'agent intercalant sur la qualite de la dispersion s'avere cependant 

moins critique. 

L'effet de la structure chimique de l'agent intercalant sur la qualite de la 

dispersion de l'argile dans les matrices LLDPE et LLDPE/LLDPE-g-MAH en 

1'absence de decomposition thermique significative a ete mis en evidence dans 

l'article 2 (Chapitre 6). Nous avons montre que dans ce type de matrices ne 

mettant en jeu aucune interaction specifique avec l'agent intercalant, 

1'intercalation et/ou l'exfoliation ne sont possibles que lorsque l'argile organophile 

possede une distance interfoliaire superieure a une distance interfoliaire critique. 

Experimentalement, nous montrons que cette distance critique est de l'ordre de 

20A. Ce resultat est en bonne adequation avec les travaux theoriques de M. 

Bousmina (2006) qui predisent une distance interfoliaire critique de l'ordre de 

35A. II est a noter que S. Hotta et D.R. Paul (2004) avaient deja montre que dans 

les matrices de type LLDPE, les agents intercalants di-alkyles permettent d'obtenir 

une meilleure dispersion a l'echelle nanometrique que les agents intercalants 
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mono-alkyles. Cependant, leur etude se limitait aux cations organiques de type 

ammonium et l'aspect de la stabilite thermique n'etait pas aborde. 

L'article 2 (Chapitre 6) montre egalement que, contrairement a 1'opinion courante, 

la stabilite thermique inherente des argiles organophiles n'a que peu d'influence 

sur la stabilite thermique des nanocomposites de LLDPE et de LLDPE/LLDPE-g-

MAH. Ceci resulte du fait que ce type de matrices requiert des temperatures de 

mise en forme moderees (180°C - 230°C). Or, dans cette zone de temperatures, la 

degradation thermique de 1'agent intercalant demeure limitee. En 1'absence de 

decomposition thermique significative de l'agent intercalant, la stabilite thermique 

des nanocomposites a matrice LLDPE est done principalement controlee par la 

qualite de la dispersion de l'argile, les structures intercalees et exfoliees conduisant 

a une augmentation de stabilite thermique comprise entre 20°C et 40°C pour des 

taux de montmorillonite organophile aussi faibles que 2%wt. 

La seconde partie de ce travail a consiste a etudier l'effet des caracteristiques du 

compatibilisant sur la dispersion et les proprietes de nanocomposites a matrice 

LLDPE/LLDPE-g-MAH (Chapitre 7) : 

Dans la zone de taux de greffage choisis (0.8 - 1.0%wt. -MAH), les meilleurs 

resultats en termes d'exfoliation ont ete obtenus avec un compatibilisant de poids 

moleculaire intermediate (~ 125 OOOg/mol), rejoignant ainsi les travaux de M. 

Bousmina (2006). M. Bousmina (2006) recommande en effet l'utilisation de 

compatibilisants de poids moleculaire modere afin d'obtenir un equilibre 

acceptable entre 1'intercalation par diffusion du polymere dans l'espace 

interfoliaire et la delamination resultant des contraintes mecaniques appliquees. II 

convient cependant de noter que, dans nos travaux, le compatibilisant conduisant 

au meilleur niveau d'exfoliation est egalement celui dont le poids moleculaire est 
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le plus proche de la matrice LLDPE (~ 100 OOOg/mol), ce qui pourrait entrainer 

une miscibilite accrue entre les deux composants. 

L'effet de la qualite de la dispersion de l'argile sur les proprietes mecaniques et 

barrieres a ete analyse. Alors qu'il est couramment accepte que les etats les plus 

exfolies conduisent aux meilleures proprietes macroscopiques, l'article 3 (Chapitre 

7) montre que cette approche doit etre nuancee. La longueur apparente des 

tactoi'des, la structure des feuillets (ordonnee ou desordonnee) et la qualite de 

1'interface polymere/argile sont autant de parametres susceptibles d'affecter les 

proprietes du nanocomposite. Nous avons tente d'evaluer la qualite de l'interface 

polymere/argile en estimant la tension interfaciale polymere/argile au moyen de 

mesures d'angles de contact selon la methode developpee par M.R. Kamal et J.U. 

Calderon (2006). II a ete montre que le grade LLDPE-g-MAH presentant le travail 

d'adhesion avec l'argile le plus important conduit a l'obtention des 

nanocomposites presentant les proprietes mecaniques et barrieres les plus elevees, 

et ce meme si la dispersion des feuillets n'est pas optimale. Ce resultat met en 

valeur 1'importance de 1'adhesion interfaciale entre la matrice et la charge. 

L'article 3 (Chapitre 7) montre que 1'incorporation de quantites de 

montmorillonite organophile de l'ordre de 4%wt. a 6%wt. dans les matrices 

LLDPE/LLDPE-g-MAH permet de doubler le module en tension et 1'elongation a 

la rupture des films nanocomposites obtenus, tout en diminuant de moitie la 

permeabilite a l'oxygene. D'un point de vue strictement economique, en 

considerant que les couts respectifs de l'argile organophile, du compatibilisant 

LLDPE-g-MAH et de la matrice LLDPE sont de 12$/kg, 6$/kg et l$/kg, le cout 

des nanocomposites est estime a 2.5$/kg (excluant le procede de mise en forme). 

Les nanocomposites LLDPE/LLDPE-g-MAH/montmorillonite elabores sont done 

economiquement viables, compte tenu des benefices engendres par 1'incorporation 

de l'argile. 
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8.2. Perspectives 

Les perspectives ouvertes par ces travaux sont nombreuses. Tout d'abord, les 

montmorillonites a haute stabilite thermique developpees au cours de ce projet peuvent 

constituer un point de depart solide pour le developpement de nanocomposites bases sur 

des matrices thermoplastiques ou thermodurcissables necessitant de hautes temperatures 

de mise en forme (polyethylene terephtalate, polyimides, etc.). Egalement, les 

techniques de modification organophile developpees sont transposables a d'autres types 

de silicates lamellaires, naturels ou synthetiques. 

Concernant les systemes de type PE/PE-g-MAH ou PP/PP-g-MAH, et d'un point de vue 

fondamental, la comprehension des interactions entre le compatibilisant et l'argile parait 

essentielle. Ainsi qu'explique au Chapitre 1, plusieurs hypotheses ont ete avancees au 

cours des dernieres annees quant aux mecanismes de compatibilisation des systemes 

polyolefine/montmorillonite au moyen de polyolefines greffees. M. Kato et al. (1997) 

ont propose un mecanisme impliquant 1'adsorption des greffons polaires du 

compatibilisant sur la surface hydrophile des feuillets d'argile. Cependant, si la 

montmorillonite contient effectivement des groupements hydroxyles susceptibles d'avoir 

des affinites avec les greffons polaires du compatibilisant, ceux-ci sont situes 

uniquement aux coins des feuillets. II apparatt done difficile d'expliquer 1'intercalation 

du polymere dans l'espace interfoliaire par cette seule hypothese. M-J. Dumont et al. 

(2007) indiquent la possibility d'une reaction entre les groupements hydroxyles situes 

aux coins des feuillets et les greffons de type anhydride maleique conduisant a la 

formation d'une liaison covalente. Finalement, L. Szazdi et al. (2005) ont mis en 

evidence par spectroscopie infra-rouge une possible reaction entre les groupements 

anhydride maleique du compatibilisant et les surfactants azotes comportant des atomes 

d'hydrogene labiles. En conclusion, les mecanismes menant a 1'intercalation et a 

l'exfoliation dans les systemes polyolefine/montmorillonite compatibilises a l'aide de 

polyolefines greffees sont encore mal compris a ce jour. Pourtant, la connaissance de ces 
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mecanismes est indispensable si Ton veut formuler adequatement des systemes 

polyolefine/montmorillonite possedant les proprietes macroscopiques escomptees. 

De maniere plus generate, il apparait essentiel de developper des techniques permettant 

d'evaluer la qualite de l'interface polymere/argile, puisque nous avons montre qu'il 

s'agit d'un parametre crucial conditionnant les proprietes des nanocomposites obtenus. 

La technique de mesures d'angles de contact, utilisee dans cette these, constitue une 

approche interessante. Neanmoins, cette technique demeure macroscopique, et n'est pas 

necessairement representative des phenomenes observes a l'echelle nanometrique. De 

plus, les valeurs de tension de surface calculees dependent etroitement de la temperature. 

Or, les mesures de tension de surface a haute temperature sont dedicates, compte tenu du 

risque de degradation thermique des materiaux associe aux longs temps de mesure. Afin 

d'evaluer les interactions a l'interface polymere/argile, il pourrait etre interessant de 

sonder la qualite de l'interface en microscopie a force atomique (AFM). Les dimensions 

nanometriques des feuillets individuels sont certes un facteur limitant, mais cette 

technique pourrait au moins etre testee a l'interface entre la matrice et des agregats 

d'argile micrometriques. 

Finalement, 1'application initialement visee dans le cadre de ce projet de recherche etant 

l'emballage alimentaire, il apparait important d'evaluer la securite sanitaire des 

nanocomposites polymere/silicates lamellaires. A ce jour, cet aspect n'est que tres peu 

aborde dans la litterature. L'utilisation de matrices et de charges individuellement 

approuvees par les organismes de reglementation tels que Sante Canada ou la Food and 

Drug Administration (FDA) ne garantit pas l'approbation du produit final. En 

particulier, la presence de composes neoformes et de migrants peut s'averer 

incompatible avec les criteres de securite imposes. La degradation de l'agent intercalant 

utilise comme traitement de surface dans les montmorillonites et le rejet de fragments 

organiques dans la matrice pendant les operations de mise en forme ou pendant la vie de 

service peut constituer un obstacle a l'approbation du nanocomposite pour une 
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application de contact direct avec les aliments. Dans ce contexte, il est indispensable 

d'evaluer la securite sanitaire des nanocomposites polymere/silicates lamellaires 

destines a l'emballage alimentaire (identification des risques, pre-validation au moyen 

de tests analytiques). 
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CONCLUSIONS ET RECOMMANDATIONS 

La recherche sur les nanocomposites polymere/silicates lamellaires connait actuellement 

un essor important, en raison de l'amelioration des proprietes que peut apporter un faible 

taux de charges nanometriques. 

Ce doctorat couvre la majorite des aspects relies l'elaboration des nanocomposites a 

matrice polymere, de la synthese de 1'agent intercalant aux proprietes macroscopiques 

des nanocomposites obtenus. L'accent a ete mis sur la preparation de nanocomposites 

ayant pour matrices des resines largement utilisees dans l'emballage alimentaire, telles 

que le polyethylene terephtalate et le polyethylene. II a ete montre que, pour les matrices 

LLDPE, il est possible d'ameliorer significativement la rigidite et l'elongation a la 

rupture, tout en diminuant considerablement la permeabilite a l'oxygene. L'amelioration 

des proprietes depend non seulement de l'etat de dispersion de l'argile 

(intercalation/exfoliation, structures ordonnees/desordonnees), mais aussi de la qualite 

de l'interface polymere/argile. Or, il est actuellement difficile de predire ou d'estimer 

quantitativement la force d'adhesion a l'interface entre la matrice et la charge. 

La stabilite thermique des argiles organophiles utilisees pour la preparation des 

nanocomposites de montmorillonite etant considered comme problematique, nous avons 

egalement developpe une gamme de surfactants cationiques permettant d'obtenir des 

montmorillonites organophiles thermiquement stables aux temperatures de mise en 

forme usuelles (200°C - 300°C). Pour certaines des argiles organophiles developpees, les 

produits de degradation thermique ont ete analyses et identifies, dans un souci 

devaluation des produits de decomposition de l'agent intercalant susceptibles de migrer 

dans la matrice. Cet aspect demeure encore tres peu aborde dans la litterature, malgre la 

frequence des applications visant le domaine alimentaire. 
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Pour conclure, la recherche sur les nanocomposites a matrices polymeres est prolifique. 

Les premieres applications industrielles font leur apparition sur le marche depuis 

quelques annees (secteur de Fautomobile, industrie des sports et loisirs, etc.). 

Cependant, bien qu'il ait ete montre que les nanocomposites offrent des proprietes 

macroscopiques interessantes, de nombreux verrous doivent encore etre leves au niveau 

fondamental afin de comprendre et de maitriser la morphologie et les proprietes de ces 

systemes. Pour cela, il est indispensable de passer par une caracterisation intensive des 

materiaux prepares, tant aux echelles nanoscopiques, microscopiques que 

macroscopiques, afin de determiner les parametres cles regissant leurs proprietes. Les 

travaux actuels montrent de plus que les procedes mecaniques actuels de mise en forme 

sont souvent insuffisants pour atteindre les niveaux de dispersion requis pour profiter 

pleinement du potentiel des nanoparticules : il apparait done egalement essentiel de 

travailler sur la chimie des systemes etudies, afin de maximiser les affinites entre la 

matrice et la charge. 
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ANNEXE 1: TABLEAUX COMPARATIFS (REVUE DE LITTERATURE) 

Al.l . Stabilise thermique de differentes montmorillonites 

organophiles. 
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A 1.3. Permeabilite a Poxygene de differents 

nanocompositespolyolefine/montmorillonite 
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ANNEXE 2 : CARACTERISATION DES SELS D'IMIDAZOLIUM 

SYNTHETASES 

A2.1. Bromures de 1-vinyl alkyl imidazolium 

A2.1.1. Structure chimique des composes 

La structure chimique des sels de 1-vinyl alkyl imidazolium a synthetiser est donnee a la 

Figure A2.1. 

I..1: • 

7 9 11 13 15 

a) 

b) 

Figure A2.1. Structure chimique des sels de 1-vinyl alkyl imidazolium : a) VC^ImBr ; 

b) VCiglmBr. 

A2.1.2. Analyse elementaire 

La composition des produits de synthese VC]6ImBr et VCiglmBr a ete evaluee par 

analyse elementaire au moyen d'un appareil Fisons Instruments SPA (modele EA1108) 

de l'Universite de Montreal. Les resultats, presentes au Tableau A2.1, montrent une 
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bonne adequation entre la composition theorique et la composition reelle des produits de 

syn these. 

VCi6ImBr N C H 

Composition theorique (%) 

Composition reelle (%) 

Erreur relative (%) 

VCisImBr 

Composition theorique (%) 

Composition reelle (%) 

Erreur relative (%) 

7.01 

6.25 

10.84 

N 

6.55 

5.55 

15.27 

63.14 

61.40 

2.76 

C 

64.62 

63.08 

2.38 

9.84 

10.79 

-9.65 

H 

10.14 

10.91 

-7.59 

Tableau A2.1. Analyse elementaire des bromures de 1-vinyl alkyl imidazolium. 

A2.1.3. Resonance magnetique nucleaire du proton (*H RMN) 

Les produits de syn these VC)6lmBr et VCisImBr ont ete analyses en !H RMN au moyen 

d'un appareil Bruker AV500 500MHz de l'Universite de Montreal. Le solvant utilise 

etait le dimethyl sulfoxide (DMSO). 

Une bonne adequation est observee entre la structure theorique des composes attendus et 

celle des produits de synthese (Tableau A2.211). Le spectre du compose de synthese 

VCiglmBr ayant cependant revele la presence de traces (<6%) de bromo-octadecane 

residuel (triplet a 3.5ppm), ce produit a subi un lavage supplementaire a 1'acetate 

d'ethyle avant d'etre utilise. 

Les spectres *H RMN peuvent etre retrouves dans les travaux de K. Stoeffler et al. (2005). 
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VCi6ImBr 

Proton resonnant 

H, 

H2 

H3 - H15 

H16 

Ha 

Hp 

Hy 

Hs 

Hn 

H£ 

Nombre de 

protons 

2 

2 

26 

3 

Deplacement chimique 

(ppm) 

4.14 (t) 

1.76 (m) 

1.11 -1.26(m) 

0.78 (t) 

9.34 (s) 

8.02 (s) 

7.76 (s) 

7.19 (dd) 

5.86 (dd) 

5.38 (dd) 

Intensite 

2.05 

1.95 

29.08 

3.04 

1.00 (REF) 

1.01 

1.02 

0.87 

0.90 

0.97 

VCi8ImBr 

Proton resonnant 

H, 

H2 

H3 - Hn 

His 

Ha 

Hp 

Hy 

Hg 

Ĥ  

H£ 

Nombre de 

protons 

2 

2 

30 

3 

Deplacement chimique 

(ppm) 

4.21 (t) 

1.82 (m) 

1.15-1.39 (m) 

0.84 (t) 

9.66 (s) 

8.25 (s) 

7.98 (s) 

7.33 (dd) 

5.99 (dd) 

5.41 (dd) 

Intensite 

2.01 

1.98 

34.02 

3.42 

1.00 (REF) 

1.00 

1.00 

1.00 

1.00 

1.00 

Tableau A2.2. !H RMN des bromures de 1-vinyl alkyl imidazolium. 
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A2.1.4. Spectrometrie de masse 

Les spectres de masse ont ete obtenus sur un appareil Waters Micromass ZQ 

electrospray (mode: ion positif). Le solvant utilise etait l'ethanol. Les resultats 

confirment l'obtention des cations attendus en proportions majoritaires. 

VCisImBr 

VCisImBr 

Cation 

VC16Im
+ 

VCi8Im
+ 

Masse 

(uma) 

319.5 

347.6 

Concentration molaire 

(%) 

74 

87 

Tableau A2.3. Spectroscopie de masse des bromures de 1-vinyl alkyl imidazolium. 

A2.1.5. Conclusions 

L'ensemble des analyses effectuees permet de confirmer que les produits synthetises 

sont les bromures de 1-vinyl hexadecyl imidazolium et de 1-vinyl octadecyl 

imidazolium. 
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A2.2. Bromures de dialkyl imidazolium 

A2.2.1. Structure chimique des composes 

La structure chimique des sels de dialkyl imidazolium a synthetiser est donnee a la 

Figure A2.2. 

H,C 

L ^ 

a) 

CH, 
B r 

H,'l I - . ' . 

N - ^ ^ 0 * C H 3 Br" 

b) 

Figure A2.2. Structure chimique des sels de 1-vinyl alkyl imidazolium : a) 2Ci6ImBr ; b) 

2Ci8ImBr. 

A2.2.2. Resonance magnetique nucleaire du proton ^H RMN) 

Les produits de synthese 2Ci6ImBr et 2Ci8ImBr ont ete analyses en 'H RMN au moyen 

d'un appareil Bruker AV500 500MHz de l'Universite de Montreal. Le solvant utilise 

etait le dimethyl sulfoxide (DMSO). Les spectres obtenus pour les produits synthetises a 

partir de la methode 1 (cf. Chapitre 3) sont donnes a la Figure A2.3. 



a) 

!A(m) 
i 9.10 

| D ( t ) H(S) 
! 4.18 3.50 

. J_ J/V—J 

* n _ > 

G (m)i 
1.81! 

TT T T T T T 

12.0 11.5 11.0 10.5 10.0 9.5 9.0 B.5 

b) 

A(m) !B(m)! 
9.10 

1 W.-W-

T ' m" 
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4.5 4.0 3.5 3.0 2.5 2.0 

Figure A2.3. Spectres H RMN des bromures de dialkyl imidazolium : a) 2Ci6ImBr; 

b)2C]8ImBr. 
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L'analyse quantitative de ces spectres (Tableau A2.4) montre que les produits 

synthetises sont constitues d'un melange de composes monoalkyles et de composes 

dialkyles. En se basant sur le nombre de protons correspondants aux atomes 

d'hydrogene en positions 3 a 15 et 3 a 17, il est possible de determiner que les 

proportions de composes monoalkyles et de composes dialkyles dans les produits de 

synthese 2Ci6lmBr et 2CigImBr sont respectivement de l'ordre de 84/16 %mol. et 

90/10%mol. Ceci signifie que les composes monoalkyles sont majoritaires. 

2C]6ImBr 

Proton resonnant 

H, 

H2 

H3 -H15 

H)6 

HAr 

HAr 

HAr 

Nombre de protons 

4 

4 

52 

6 

1 

1 

1 

Deplacement chimique 

(ppm) 

4.18 (t) 

1.81 (m) 

1.25 (m) 

0.86 (t) 

9.10 (m) 

7.75 (m) 

7.63 (d) 

Intensite 

2.21 

2.29 

30.10 

3.17 

1.00 (REF) 

0.99 

0.91 

2C18ImBr 

Proton resonnant 

H, 

H2 

H3 - H17 

H)8 

HAr 

HAr 

HAr 

Nombre de protons 

4 

4 

60 

6 

1 

1 

1 

Deplacement chimique 

(ppm) 

4.18 (t) 

1.81 (m) 

1.25 (m) 

0.86 (t) 

9.10 (m) 

7.75 (m) 

7.62 (d) 

Intensite 

2.76 

2.00 

32.57 

3.17 

1.00 (REF) 

0.91 

0.98 

Tableau A2.4. 'H RMN des bromures de dialkyl imidazolium. 
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A2.2.2. Spectrometrie de masse 

Les spectres de masse, obtenus sur un appareil Waters Micromass ZQ electrospray 

(mode : ion positif), confirment les resultats precedents (Tableau A2.5). II est a noter que 

normalement, la spectroscopic de masse n'est pas quantitative. Cependant, nous avons 

observe que les pourcentages molaires calcules au moyen de la spectroscopie de masse 

dans le cas des produits synthetises par la methode 1 (cf. Chapitre 3) sont tres proches 

des resultats issus de la ]H RMN. Ceci est lie au fait que le precede d'ionisation par 

nebulisation produit peu de fragments : la majorite des fragments correspondent done a 

l'ion de base, et dans ce cas, la spectroscopie de masse peut etre considered comme 

quantitative. 

Les resultats de spectroscopie de masse montrent que le taux de dialkylation augmente 

avec le temps de reaction. Cependant, meme apres 96h, la reaction demeure incomplete. 

2Ci6ImBr 

Methode de 

synthese 

1 

2 

2 

2 

Temps reaction 

(h) 

48 

48 

64 

96 

Cation 

C16Im+ 

2Ci6Im+ 

C16Im+ 

2Ci6Im+ 

Ci6Im+ 

2Ci6Im+ 

C16Im+ 

2Ci6Im+ 

Masse 

293.6 

517.9 

293.6 

517.9 

293.6 

517.9 

293.6 

517.9 

Concentration 

molaire (%) 

90 

10 

88 

12 

64 

36 

43 

57 

Tableau A2.5. Spectroscopie de masse des bromures de dialkyl imidazolium. 
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2Ci8ImBr 

Methode de 

synthese 

1 

2 

2 

Temps reaction 

(h) 

48 

48 

96 

Cation 

C,8Im+ 

2Ci8Im+ 

C18Im+ 

2Ci8Im+ 

C18Im+ 

2Ci8Im+ 

Masse 

321.6 

574.1 

321.6 

574.1 

321.6 

574.1 

Concentration 

molaire (%) 

90 

10 

88 

12 

88 

36 

Tableau A2.5. Spectroscopie de masse des bromures de dialkyl imidazolium (suite). 
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ANNEXE 3 : CARACTERISATION RHEOLOGIQUE DES POLYMERES 

A3.1. Evaluation de la stabilite thermique 

La stabilite thermique des polymeres a ete evaluee a l'aide d'un rheometre CSM Bohlin 

(plaques paralleles 25mm). Les parametres rheologiques ont ete suivis en fonction du 

temps a une temperature de 200°C et une frequence de sollicitation de 1Hz. Les essais 

ont ete effectues sous atmosphere inerte. 

Les resultats sont presentes a la Figure A3.1 et au Tableau A3.1. A noter qu'il n'a pas 

ete possible de stabiliser les resines Optim E121, E142 et E143 avec des concentrations 

de stabilisant thermique inferieures a l%wt. 
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Figure A3.1. Stabilite thermique des resines utilisees a 200°C. 

10000 



325 

Resine 

SclairFP120A 

Lotader AX8840 

Optim GE340 

Orevac 18302N 

Bondyram 4001 

Bondyram4001A 

Bondyram 4001A + 

0.5%wt. Irganox B225 

Bondyram 4001A + 

1.0%wt. Irganox B225 

Optim El21 

Optim El42 

Optim El43 

ilt=o 

(Pa.s) 

5148 

4009 

2242 

3658 

671 

5683 

5315 

4813 

1342 

538 

576 

tlt=ih 

(Pa.s) 

4763 

4238 

2066 

3515 

605 

4697 

4697 

4707 

1692 

998 

769 

(%) 

-7.5 

+5.7 

-7.9 

-3.9 

-9.8 

-17.3 

-11.6 

-2.2 

+26.1 

+85.5 

+33.5 

Tableau A3.1. Stabilite thermique des resines utilisees. 

A3.1. Determination de la zone de viscoelasticite lineaire 

La zone de viscoelasticite lineaire a ete evaluee a 160°C et 200°C. Deux rheometres 

differents ont ete utilises : 

• Avec le rheometre Rheometrics SR5000, le balayage en contraintes a ete effectue 

entre 10 et 10000 Pa pour des frequences de 0.01 Hz et 50Hz. 

• Avec le rheometre Bohlin CSM, le balayage en contraintes a ete effectue entre 1 et 

2500 Pa pour des frequences de 0.01 Hz et 30Hz. 

Les resultats sont presentes aux Tableau A3.2. 



326 

T=160°C Rheometre : Rheometrics SR5000 

Resine 

SclairFP120A 

Lotader AX8840 

Optim GE340 

Orevac 18302N 

T=160°C 

Resine 

Bondyram 4001 

Bondyram 4001A 

T=200°C 

Resine 

SclairFP120A 

Lotader AX8840 

Optim GE340 

Orevac 18302N 

T=200°C 

Resine 

Bondyram 4001 

Bondyram 4001A 

Tmin 0.01Hz 

(Pa) 

10 

10 

10 

20 

Tmin 0.01Hz 

(Pa) 

10 

10 

Tmin 0.01Hz 

(Pa) 

10 

10 

10 

40 

Tmin 0.01Hz 

(Pa) 

10 

10 

Tmax 0.01Hz 

(Pa) 

1000 

500 

500 

1000 

Rheometre : 

Tmax 0.01Hz 

(Pa) 

200 

1000 

Tmin 50Hz 

(Pa) 

800 

200 

100 

800 

: CSM Bohlin 

Tmin 30Hz 

(Pa) 

10 

10 

Rheometre : Rheometrics SR5000 

Tmax 0.01Hz 

(Pa) 

10000 

1000 

800 

1000 

Rheometre : 

Tmax 0.01Hz 

(Pa) 

200 

1000 

Tmin 50Hz 

(Pa) 

800 

200 

100 

400 

: Bohlin CSM 

Tmin 30Hz 

(Pa) 

10 

10 

Tmax 50Hz 

(Pa) 

10000 

10000 

10000 

10000 

Tmax 30Hz 

(Pa) 

2500 

2500 

Tmax 50Hz 

(Pa) 

10000 

10000 

10000 

10000 

Tmax 30Hz 

(Pa) 

1000 

2500 

Tableau A3.3. Zone de viscoelasticite lineaire a 200°C des resines utilisees. 
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ANNEXE 4 : PROCEDURE DE PREPARATION DES ECHANTILLONS POUR LES 

OBSERVATIONS AU FEG-SEM 

A4.1. Preparation par polissage 

La procedure generate de preparation des echantillons par polissage presente l'avantage 

de permettre l'observation de surfaces importantes. La procedure generate de 

preparation par polissage pour le FEG-SEM est la suivante : 

1. Decoupe d'echantillons de dimensions L=1.5cm, W~lcm, t~2-3mm. 

2. Enrobage des echantillons dans une matrice epoxide (reticulation a temperature 

ambiante de maniere a ne pas modifier les caracteristiques de l'echantillon). 

3. Polissage de la section transversale des echantillons (description ci-apres). 

4. Demoulage des echantillons. 

5. Attaque chimique (§ A4.3). 

Polissage de la section transversale des echantillons: 

Etape 

1 

2 

3 

4 

5 

6 

Tapis 

220a 

500a 

800a 

4000a 

MD Dacb 

Chemomet 

Abrasif 

SiC 

SiC 

SiC 

SiC 

DP- 3um 

Lubrifiant 

Eau 

Eau 

Eau 

Eau 

Redb 

Eau 

Vitesse 

300 

300 

300 

300 

150 

150 

Pression 

100 

100 

100 

100 

150 

5 0 ^ • 0 

Temps 

2 x20s 

2 x20s 

2 x20s 

2 x20s 

2 x 5min 

1 x 15s 

1 x45s 

FEPA European P-series 

Struers 

Tableau A4.1. Procedure de polissage pour les echantillons de polyethylene. 
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Entre chaque etape, les echantillons doivent etre nettoyes dans un bain d'ultra-sons 

pendant 1 min. L'evolution de l'etat de surface peut etre verifiee par microscopie 

optique. 

Cette procedure s'applique au polyethylene. Pour une matrice polypropylene, il est 

possible d'appliquer la meme procedure en arretant a l'etape 4 (microstructure plus 

grossiere). 

A noter que le polissage peut arracher des particules, laissant place a des porosites. 

Dans certains cas, la surface peut egalement etre deformee. 

A4.2. Preparation par cryo-microtomie 

La preparation par microtomie presente l'avantage de ne pas endommager la surface si 

Ton travaille autour ou en dessous de la temperature de transition vitreuse du materiau (-

100°C pour le polyethylene). Par contre, les surfaces observees sont tres petites : il faut 

done utiliser plusieurs echantillons afin de s'assurer de la representativite des 

observations. 

A4.3. Procedure d'attaque chimique 

Quelle que soit la methode de preparation choisie (polissage ou cryo-microtomie), les 

echantillons de polyethylene doivent imperativement etre attaques chimiquement de 

maniere a enlever la phase amorphe et a creer une topographie de surface. Si 

l'echantillon n'est pas attaque, l'observation de l'argile sera particulierement 

difficile. La procedure d'attaque est decrite ci-apres. 
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Procedure d'attaque chimique pour 12 echantillons : 

Preparer 4 series de 6 eprouvettes sur un plan de travail. 

1. Preparation de la solution A. Melanger : 

65 mL d'acide sulfurique 

35 mL d'acide orthophosphorique 

W' La reaction est tres exothermique! 

2. Preparation de la solution B. Melanger : 

84 mL d'eau demineralisee 

24 mL d'acide sulfurique 

La reaction est tres exothermique! Verser l'acide dans l'eau. 

3. Peser 0.7 g de permanganate de potassium 

4. Attendre lh. 

5. Incorporer 0.7 g de permanganate de potassium dans la solution A. 

6. Remuer pendant 30 min (agitateur magnetique). 

Pendant ce temps : Preparer de la glace. 

7. Quand la solution A est parfaitement melangee, remplir les 6 eprouvettes de la 

serie 1 de cette solution. Mettre les echantillons dans les eprouvettes de la serie 1. 

8. Remuer mecaniquement pendant 30 min. 

Pendant ce temps : 

Remplir les 6 eprouvettes de la serie 2 de la solution B. Les placer dans la 

glace pendant 15 minutes. 

Remplir les 6 eprouvettes de la sdrie 3 de pe"roxyde d'hydrogene. 

Remplir les 6 eprouvettes de la serie 4 d'eau demineralisee. 

Enlever les eprouvettes de la serie 2 de la glace seche. 

9. Transvaser le contenu des eprouvettes de la serie 1 (solution A + echantillons) 

dans les eprouvettes de la serie 2. 

• 



10. Remuer mecaniquement pendant 2 min. 

11. Prelever les echantillons et les placer dans les eprouvettes de la serie 3. 

12. Remuer mecaniquement pendant 2 min. 

13. Prelever les echantillons et les placer dans les eprouvettes de la serie 4. 

14. Les placer dans un bain d'ultrasons pendant au moins 5 min. 

15. Faire secher les echantillons sous hotte. 


